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The state of mind which enables a man to do work of this kind 
is akin to that of the religious worshiper or the lover; 
 the daily effort comes from no deliberate intention or program, 
 but straight from the heart. 
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Los materiales compuestos surgen de la necesidad de encontrar nuevos materiales que 
ofrezcan prestaciones superiores a las de los materiales monolíticos tradicionalmente 
utilizados en la industria (metales, cerámicos o polímeros). Por ejemplo, los metales son 
atractivos por su ductilidad y tenacidad; sin embargo, carecen de estabilidad térmica y 
sus propiedades mecánicas a temperaturas elevadas son, en general, limitadas. Los 
cerámicos, sin embargo, tienen una estabilidad térmica y una rigidez muy superior a la 
de los metales, pero son frágiles y tienen muy baja tenacidad. Los materiales 
compuestos, en este caso de matriz metálica con refuerzo cerámico, tratan así, de 
combinar las características de unos y otros para conseguir un material con un conjunto 
de propiedades nunca antes logrado en los materiales monolíticos convencionales. 
Existe una gran variedad de materiales compuestos [1], si bien el objeto de este trabajo 
limitará el alcance a los materiales compuestos de matriz metálica (MCMM) con 
refuerzo discontinuo; en concreto, de matriz de aluminio (Al) con refuerzo cerámico de 
carburo de silicio (SiC). Estos materiales, aunque con propiedades generalmente 
inferiores a los de refuerzo continuo, tienen posibilidades muy prometedoras para su 
empleo en la industria a gran escala. Ello se debe a diversas razones entre las que cabe 
destacar, en primer lugar y dada la naturaleza metálica de la matriz, el aprovechamiento 
del exhaustivo conocimiento acumulado sobre las propiedades y utilización de los 
metales. Por otra parte, se debe considerar el progresivo abaratamiento de las partículas 
cerámicas utilizadas como reforzantes. Por último, otro de los factores que favorece el 
uso potencial de los materiales con refuerzo discontinuo es que permiten el 
aprovechamiento de las técnicas metalúrgicas que se emplean en la actualidad para la 
preparación de metales y aleaciones convencionales (fusión, colada, pulvimetalurgia, 
etc.), con lo que las instalaciones actualmente en uso para la producción de aleaciones 
convencionales no requerirían modificaciones drásticas para la preparación de estos 
materiales compuestos con refuerzo discontinuo. Conviene recordar que la compleja 
preparación de los materiales con refuerzo continuo, por el contrario, hace que sean de 
momento, muy costosos. Esto supone una limitación importante si se desea utilizarlos 
en sectores, como el de automoción, en los que el factor coste es determinante para el 
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uso comercial de un material [2]. La posibilidad de utilizar técnicas clásicas de 
preparación permite, por tanto, fabricar los MCMM con refuerzo discontinuo a gran 
escala y a costes competitivos con los de las aleaciones de aluminio convencionales. 
"Un nuevo material se utilizará en una aplicación determinada solamente si el 
incremento en el coste que supone está compensado por la mejora en prestaciones que 
ofrece" [2]. Los materiales compuestos de matriz de Al en los que el refuerzo tiene 
naturaleza discontinua satisfacen, en general, esta premisa. 
Esta gama de materiales, aunque no alcancen las propiedades de los de refuerzo 
continuo, tienen propiedades como la rigidez y resistencia específicas, un 
comportamiento frente al desgaste y una estabilidad dimensional, que los hace muy 
atractivos en diversos sectores industriales como el antes mencionado. Tienen también 
la ventaja, frente a las aleaciones con refuerzo continuo, de que tienen propiedades 
isótropas y admiten el re-procesado como la laminación o extrusión. 
Por todo ello, ya existen numerosas referencias de utilización de estos materiales que 
ofrecen mejores prestaciones y rendimientos que los materiales a los que sustituyen [3, 
4, 5, 6, 7, 8, 9, 10, 11]. Específicamente, el sector de automoción está experimentando 
una transformación paulatina en el uso de materiales para diversos componentes de los 
vehículos y de sus motores en algunas compañías automovilísticas [3, 4]. Todo ello 
viene motivado por la creciente demanda en aligerar los vehículos, disminuir el 
consumo de carburante y reducir en la medida de lo posible la degradación del medio 
ambiente. Así, ya existen diversas piezas como: bielas, cilindros, pistones, discos para 
frenos, barras de transmisión, etc., que algunas compañías de automóviles están 
incorporando a sus vehículos en materiales compuestos de matriz metálica y con 
resultados y prestaciones muy prometedores. 
SENSIBILIDAD DE LOS MCMM A SU MICROESTRUCTURA 
Aunque en los últimos 20-30 años se ha llevado una investigación exhaustiva sobre 
materiales compuestos de matriz metálica, las razones finales responsables de la mejora 
de sus propiedades son aún bastante oscuras y prueba de ello es la dificultad en predecir 
estas propiedades [8, 9]. Una de las razones principales de esta situación se debe a que 
las propiedades de los materiales compuestos son muy sensibles a la microestructura, 
específicamente a los nuevos parámetros microestructurales que aparecen como 
resultado de la adición de la fase cerámica reforzante. Puesto que esta dependencia es, a 
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su vez, muy sensible a la vía empleada para la preparación de los materiales, no es 
sorprendente el amplio margen de valores de las propiedades que se aporta en la 
literatura en "materiales nominalmente similares" pero preparados por procedimientos 
distintos. Algunos de estos nuevos parámetros son: cantidad, forma, tamaño y 
distribución de las partículas de refuerzo, naturaleza de la intercara matriz-refuerzo y, 
fundamentalmente, el aumento que se produce en la densidad de dislocaciones en la 
intercara matriz-refuerzo durante los procesos de fabricación del material o los 
tratamientos térmicos. Este proceso de generación adicional de dislocaciones es 
consecuencia de la diferencia entre el coeficiente de expansión térmica de la matriz 
metálica y del refuerzo cerámico (en el sistema Al-SiC esta diferencia es, 
aproximadamente, 6:1). Todo esto ha dificultado una revisión y un estudio profundo y 
sistemático de la, hasta la fecha, elevada cantidad de datos disponibles sobre 
propiedades de materiales compuestos de matriz metálica. Así, estudios de la 
microestructura de MCMM con la profundidad necesaria para entender su respuesta 
mecánica son aún escasos en la literatura [10, 13]. 
Esta dificultad, sin embargo, se puede utilizar ventajosamente si la "sensibilidad a la 
microestructura" y, por tanto, al procesado de las propiedades mecánicas de estos 
MCMM se emplea para entender y profundizar sobre la dependencia de los mecanismos 
de deformación con parámetros microestructurales y la contribución de un mecanismo 
dado en la mejor respuesta mecánica. En definitiva, ser capaz de predecir el 
comportamiento de estos materiales en términos del de la matriz de que están 
constituidos. 
1.1. Objetivo 
El objetivo de este trabajo es describir, a partir de modelos sencillos construidos 
utilizando variables microestructurales, la cinética de precipitación y la resistencia a la 
tracción de la aleación Al(6061) reforzada con whiskers de SiC. Para ello se hace uso de 
la dependencia de la microestructura con la temperatura de extrusión. 
Se estudian las propiedades de materiales extruidos a diferentes temperaturas mediante 
diversas técnicas experimentales (calorimetría diferencial de barrido, difracción de 
rayos-x y neutrones, microscopía electrónica y ensayos mecánicos) y se analizan los 
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resultados obtenidos haciendo uso de la sensibilidad que estas propiedades presentan a 
la microestructura de los materiales compuestos. 
En primer lugar, el estudio mediante calorimetría diferencial de barrido permite conocer 
el efecto de las partículas de refuerzo sobre la precipitación en la matriz con el fin de 
obtener, mediante tratamientos térmicos adecuados, materiales con una estructura de 
precipitación controlada. 
A continuación se realiza un análisis de los distintos mecanismos que afectan a la 
resistencia mecánica seleccionando aquellos más relevantes en función de las 
características microestructurales de los materiales estudiados. 
El siguiente paso consiste en describir el endurecimiento por deformación a temperatura 
ambiente utilizando un sencillo modelo que requiere medidas de la textura de matriz y 
refuerzo así como de la distancia interparticular y de la densidad inicial de 
dislocaciones. 
Por último, se discute cómo los parámetros que permiten describir las propiedades de 
los materiales dependen de la temperatura de extrusión. 
Los materiales compuestos y el material sin reforzar de referencia se han obtenido 
mediante una vía pulvimetalúrgica, desarrollada en el Centro Nacional de 
Investigaciones Metalúrgicas (CENIM), que involucra procesos en estado sólido en las 
etapas de mezcla y consolidación de los materiales a partir de polvos de sus 
constituyentes.  
1.2. Organización de la memoria 
Con el objeto de facilitar el seguimiento de los estudios realizados y los resultados 
obtenidos esta memoria se ha organizado de acuerdo con el siguiente esquema: 
• En el Capítulo 2 (ANTECEDENTES) se realizará una breve revisión de los 
materiales compuestos de matriz de aluminio del tipo Al(6061)-SiCp/w (el 
subíndice p/w denota refuerzo discontinuo en forma de partículas o whiskers). Se 
hará un repaso de los procesos de precipitación que se suceden en las aleaciones 
de Al-Mg-Si y se analizarán los métodos utilizados para evaluar la influencia de 
la textura sobre las propiedades mecánicas. Asimismo, se revisarán los distintos 
micromecanismos propuestos para describir la mejora de propiedades de los 
materiales reforzados. Como se verá en capítulos posteriores, la mejora de 
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propiedades de esos materiales se estudiará no solamente en el ámbito de la 
microestructura de los mismos sino que se contemplará en el contexto de modelos 
más propios de la mecánica del continuo. Específicamente, se utilizará el 
mecanismo de transferencia de carga (shear-lag) como base para analizar los 
resultados relativos al comportamiento mecánico a temperatura ambiente. 
• El Capítulo 3 (PARTE EXPERIMENTAL) presenta las distintas técnicas que se 
han utilizado para la preparación de los materiales y para su caracterización 
microestructural y mecánica: calorimetría diferencial de barrido, microscopía 
electrónica de barrido y transmisión, difracción de rayos-x, difracción de 
neutrones, dureza Vickers y ensayos de tracción/compresión. Algunas de las 
técnicas utilizadas (difracción de neutrones) no estaban disponibles en el CENIM 
por lo que no se ha tenido acceso directo a las mismas durante las medidas. Sin 
embargo, en tanto que han suministrado información valiosa que se ha evaluado 
en el contexto de todos los estudios realizados, también se dedicará en este 
capítulo un espacio a comentar brevemente estas técnicas. 
• En el Capítulo 4 (RESULTADOS) se describe la microestructura de los distintos 
materiales objeto de estudio, haciendo especial énfasis en la variación de 
determinadas variables del procesado (temperatura de extrusión) sobre algunos de 
los parámetros microestructurales que los caracterizan. Asimismo, se analizan en 
detalle los resultados relativos a las medidas llevadas a cabo mediante las 
diversas técnicas experimentales empleadas. Se detallarán los procedimientos 
utilizados para obtener el valor de parámetros significativos en la respuesta 
mecánica de los materiales. 
• El Capítulo 5 (ANÁLISIS Y DISCUSIÓN) se centra en el análisis de los 
resultados obtenidos a la luz de diversos modelos que, adaptados 
convenientemente a las características de los materiales estudiados, permitirán 
profundizar en el conocimiento de la cinética de precipitación y de los 
mecanismos que gobiernan la respuesta mecánica de estos MCMM, así como su 
posible generalización a otros sistemas. En este contexto, se incorporará al 
estudio el modelo de transferencia de carga y se propondrá una generalización del 
mismo para microestructuras con una disposición compleja del refuerzo. 
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• Finalmente, se ha confeccionado un Capítulo 6 (CONCLUSIONES Y LÍNEAS 
FUTURAS DE TRABAJO) en el que se resume el trabajo llevado a cabo y las 
contribuciones más relevantes del mismo. Asimismo, se perfilan futuras líneas de 
investigación que permitirán determinar la influencia de otros parámetros y 
facilitarán, de este modo, el control de la microestructura y, consecuentemente, 





Entre las aleaciones de Al de forja, las de la serie 6xxx, basadas en el sistema Al-Mg-Si, 
presentan características intermedias de resistencia mecánica, resistencia a corrosión, 
soldabilidad, etc. Debido a que su fabricación no resulta especialmente costosa, son 
atractivas para aplicaciones como la carpintería metálica, tuberías, piezas de maquinaria 
y automoción, etc. 
En concreto, la aleación Al(6061), que es una de las más utilizadas de esta serie, utiliza 
como principales elementos aleantes (% en peso): Mg (0.80-1.20), Si (0.40-0.80), Cu 
(0.15-0.40), Cr (0.04-0.35) y Fe (<0.70) y se utiliza ampliamente en transportes, 
tuberías y otras aplicaciones que requieran resistencia mecánica, soldabilidad y buen 
comportamiento frente a la corrosión. 
Existen varios compuestos cerámicos que se utilizan como fase reforzante de la 
Al(6061). Entre ellos, los más habituales son carburos (SiC, B4C), nitruros (Si3N4, AlN) 
y óxidos (Al2O3,) por su elevado módulo elástico y bajo coeficiente de expansión 
térmica. El SiC es el refuerzo más ampliamente utilizado debido a su gran rigidez y a 
que origina intercaras con buenas propiedades, especialmente cuando el procesado del 
material compuesto se realiza utilizando una vía en estado sólido, como la 
pulvimetalurgia. La morfología de las partículas de SiC utilizadas como reforzante es 
variada, pasando de partículas irregulares aproximadamente equiaxiales a láminas, 
fibras cortas o whiskers, siendo esta última la más frecuente y que presenta la especial 
característica de que el proceso habitual de obtención de los whiskers da lugar a 
monocristales que crecen en torno a una dislocación helicoidal. Esto facilita en gran 
medida el estudio de su orientación en la matriz mediante técnicas de difracción. 
De la gran diversidad de líneas de investigación y técnicas experimentales utilizadas en 
el estudio de estos materiales, se revisarán a continuación las más relevantes de acuerdo 
con el objetivo de este trabajo presentado anteriormente. 
Así, numerosos estudios realizados mediante calorimetría diferencial de barrido han 
facilitado la identificación de la secuencia de precipitación asociada a la 
descomposición de la solución sólida de la matriz y el cálculo de los parámetros 
cinéticos correspondientes. Por tanto, la utilización de esta técnica es determinante para 
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controlar el estado de precipitación, tanto de los materiales compuestos como de la 
aleación de referencia. 
Por otra parte, existen varios modelos que tratan de describir la respuesta mecánica de 
los MCMM con refuerzo discontinuo a partir de las propiedades de la aleación base. 
Desde el punto de vista microestructural es importante identificar qué parámetros 
gobiernan el comportamiento mecánico de estos materiales. Algunos de ellos pueden ser 
descartados o incluidos mediante cálculos sencillos pero otros, como la orientación de 
los granos de la matriz o de los whiskers, requieren un análisis detallado de los datos 
obtenidos a partir de las medidas de textura. 
2.1. Calorimetría diferencial de barrido 
La calorimetría diferencial de barrido (DSC) es una técnica de análisis térmico utilizada 
desde los años 60 en diferentes áreas de investigación y control de calidad de 
materiales. Permite determinar capacidades caloríficas, pureza de muestras sólidas, 
parámetros cinéticos de reacciones y datos sobre diagramas de fase. Presenta un claro 
paralelismo con el análisis térmico diferencial (DTA) ya que ambos son sistemas 
diferenciales de calorimetría, es decir, permiten registrar la diferencia en el cambio de 
entalpía que tiene lugar entre una muestra y un material de referencia cuando ambos son 
calentados. La diferencia fundamental entre ambas técnicas consiste en que en DSC se 
calientan independientemente la muestra y la referencia de forma que el sistema trata de 
mantener un balance nulo de temperatura entre ambas durante el calentamiento. Por el 
contrario, en DTA tanto la muestra como la referencia se calientan suministrando la 
misma potencia y se mide la diferencia de temperatura entre ambas. 
La Confederación Internacional para Análisis Térmico y Calorimetría (ICTAC) define 
la Calorimetría Diferencial de Barrido como sigue: 
"Técnica en la que se registra la cantidad de energía calorífica transferida a una muestra 
por unidad de tiempo (potencia) en función de una temperatura programada". 
Las técnicas de DSC tienen una utilización creciente en la caracterización 
microestructural de materiales debido a que permiten realizar medidas en un corto 
intervalo de tiempo, utilizando pequeñas muestras (rango de mg) y pueden usarse con 
una precisión notable en un rango de temperaturas suficientemente amplio para la 
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mayor parte de los estudios (200-1000K). Como consecuencia se aplican, entre otros, en 
los siguientes campos: 
• Control de calidad. 
• Determinación de diagramas de fase. 
• Determinación de pureza. 
• Estudio de cinéticas de reacción. 
Sin embargo, los instrumentos utilizados para la realización de medidas mediante DTA 
ofrecen ventajas cuando las temperaturas de estudio son muy elevadas o se requiere una 
sensibilidad muy grande. 
Tanto DSC como DTA se utilizan junto a otros métodos de análisis térmico o técnicas 
analíticas como termogravimetría (TG) o, menos frecuentemente, termomicroscopía 
(TM), etc. 
La aplicación actual de DSC tiene, sin embargo, algunos problemas que aún no han sido 
resueltos: 
• No existe una base teórica suficientemente sólida que facilite un completo 
conocimiento de los límites de aplicabilidad del método ni de la magnitud de las 
fuentes de error que le afectan [14]. 
• No existen normas establecidas internacionalmente para la calibración de los 
equipos ni estándares para los procedimientos de medida. 
Por todo ello, es difícil realizar una estimación de la incertidumbre en las medidas. Sin 
embargo, existe una serie de sustancias y temperaturas de referencia reconocidas en la 
Escala Internacional de Temperaturas (ITS-90) que pueden ser utilizadas para la 
calibración de los equipos [14, 15]. 
Los principales objetivos que se persiguen en este trabajo con la utilización de esta 
técnica son: 
• Estudiar la secuencia de precipitación en la aleación Al(6061) y los materiales 
compuestos, así como determinar los parámetros cinéticos asociados a los 
procesos de precipitación. 
• Determinar el efecto de la densidad de dislocaciones sobre el fenómeno de 
precipitación. 
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2.1.1. Aplicación al estudio de reacciones de precipitación 
Las técnicas de DSC se utilizan ampliamente para la identificación de reacciones de 
precipitación en distintos materiales, así como para la determinación de parámetros 
cinéticos en reacciones térmicamente activadas [16, 17, 18, 19, 20, 21, 22, 23, 24, 25]. 
Gracias a esta utilidad se han realizado numerosos trabajos de investigación mediante 
DSC, durante los últimos años, para determinar el calor de reacción y los parámetros 
cinéticos correspondientes a los procesos de precipitación en aleaciones convencionales 
de Al [22, 23, 24, 25, 26, 27, 28, 29, 30, 31, 32, 33, 34]. De este modo, el estudio 
llevado a cabo por DeIasi y Adler en aleaciones Al(7xxx) [24, 25] permitió determinar 
la energía intercambiada en las distintas reacciones que componen la secuencia de 
precipitación, así como identificar las energías de activación correspondientes 





donde f es la fracción transformada y K es la constante de reacción, térmicamente 
activada. 
Por otra parte, el trabajo de Papazian [26] sobre la cinética de disolución de las zonas 
GP1 en la aleación Al(2219) le permitió determinar los parámetros cinéticos de esta 
reacción ajustando las curvas experimentales a las obtenidas a partir de un modelo 
teórico. 
Jena et al. [22, 23] han obtenido los parámetros cinéticos correspondientes a reacciones 
de precipitación y disolución en una aleación Al-Cu-Mg utilizando el modelo cinético 
desarrollado por Johnson, Mehl, Avrami y Kolmogorov (JMAK) a comienzos de los 
años 40. 
El trabajo desarrollado por Luo et al. [18] utilizando medidas de resistividad y DSC 
permitió obtener los parámetros cinéticos asociados a las reacciones de formación y 
disolución en una aleación Al-Li (8090). Para la descripción de las reacciones utilizaron 
también el modelo cinético de JMAK. 
Starink y Zahra han estudiado la precipitación en aleaciones Al-Mg [30, 31], Al-Cu [32] 
y Al-Zn [33, 34] utilizando microscopía electrónica de transmisión (TEM) y DSC. 
                                                
1
 Zonas GP. Zonas de Guinier-Preston [35] 
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Como resultado han obtenido los parámetros cinéticos de las distintas reacciones de 
precipitación que tienen lugar en estas aleaciones, a partir de la descripción de las 
curvas experimentales obtenida mediante un modelo teórico desarrollado recientemente. 
2.1.2. El sistema Al-Mg-Si 
El conocimiento de la respuesta al envejecimiento de las aleaciones comerciales de base 
Al es esencial en el diseño de materiales con buenas propiedades mecánicas ya que con 
un tratamiento térmico adecuado es posible duplicar, al menos, la resistencia mecánica 
[36]. En el sistema Al-Mg-Si, el estudio del diagrama ternario pone de manifiesto que el 
principal agente endurecedor es el intermetálico Mg2Si, si bien, tanto el exceso de Mg 
como la presencia de otros aleantes condicionan fuertemente las propiedades de la 
aleación final. En concreto, el exceso de Mg sobre la composición estequiométrica 
(Mg/Si=1.73) reduce la solubilidad del Mg2Si en Al lo que afecta negativamente a la 
resistencia mecánica. Por otra parte, la adición de Cu reduce la velocidad de 
envejecimiento natural (a temperatura ambiente) aunque en exceso (>0.5%) puede 
resultar perjudicial para la resistencia a corrosión. 
Tanto la composición como la estructura cristalina de los distintos precipitados que se 
forman en el sistema Al-Mg-Si se han estudiado ampliamente durante los últimos 50 
años debido a la gran importancia comercial de estos materiales [37, 38, 39, 40, 41, 42, 
43, 44, 45]. Sin embargo, la complejidad de la secuencia de descomposición del sistema 
Al-Mg2Si y las dificultades que presenta el estudio de los precipitados mediante TEM 
debido a su pequeño tamaño ha hecho que la controversia sobre la morfología, 
composición y estructura de las fases metaestables perdure hasta nuestros días. En la 
actualidad la secuencia de precipitación de este sistema generalmente aceptada es la 
siguiente [43]: 
Solución sólida sobresaturadazonas GP β"acicularβ'cilíndrica β(Mg2Si) plana 
La caracterización microestructural de esta aleación mediante experimentos de DSC y 
TEM en muestras solubilizadas y templadas ha permitido atribuir los dos picos 
exotérmicos principales de la calorimetría de barrido a la formación de las fases 
metaestables β" y β', así mismo, ha sido posible determinar con bastante precisión su 
morfología y estructura cristalina. El proceso inicial de formación de aglomerados y 
zonas GP, sin embargo, está aún sujeto a discusión [43, 44, 45, 46, 47]. 
Microestructura, cinética de precipitación y propiedades mecánicas de materiales compuestos extruidos a diferentes temperaturas 
22 
2.1.2.1. Aglomerados de átomos de soluto y zonas GP 
El estudio de la formación de los primeros aglomerados de átomos de soluto, tras el 
temple desde el estado de solución sólida sobresaturada, resulta especialmente complejo 
debido al pequeño tamaño de estas zonas (∼5nm) compuestas por unos pocos átomos. 
Durante un barrido de DSC la precipitación de estas zonas se manifiesta en un pico 
exotérmico entre 360K (87ºC) y 373K (100ºC) dependiendo de las aleaciones y las 
velocidades de calentamiento utilizadas. Los trabajos experimentales desarrollados para 
el estudio de estos aglomerados han puesto de manifiesto su elevado contenido en 
vacantes [37, 42, 48]. Esto facilita la formación de las zonas incluso a temperaturas a las 
que la difusión de Mg y Si en Al es muy pequeña (e.g. temperatura ambiente). 
A partir del trabajo desarrollado a comienzos de los años 60 en los sistemas Al-Mg-Si y 
Al-Mg-Ge, Lutts [46] propuso que eran átomos de Mg los que constituían 
fundamentalmente estas zonas debido a su mayor afinidad por las vacantes al presentar 
una diferencia de radio atómico con el Al mucho mayor que el Si (ver Tabla 2-I). 
Sin embargo, estudios posteriores realizados por Kovács et al. [48] utilizando medidas 
de resistividad, Lynch et al. [42] mediante microdifracción de electrones y Dutta y 
Allen [47] utilizando DSC y TEM, mostraron que los primeros estados de la 
precipitación están controlados por la formación de aglomerados del elemento menos 
soluble, es decir de Si, de forma que la aleación se comporta en esta situación de forma 
similar al sistema Al-Si [49, 50]. 
 
Elemento Número atómico Radio atómico () Diferencia Al (%) 
Al 13 1.43 0 
Si 14 1.36 -4.5 
Mg 12 1.57 +9.8 
Tabla 2-I. Número y radio atómicos de los elementos del sistema Al-Mg-Si. 
Más recientemente, el trabajo sobre la secuencia de precipitación en aleaciones basadas 
en el sistema Al-Mg2Si realizado por Edwards et al. [43] utilizando técnicas de DSC y 
microscopía electrónica de transmisión de alta resolución (HRTEM) ha identificado 
aglomerados de ambos elementos en los primeros estados de la precipitación de forma 
que se comportan de modo similar a los sistemas Al-Mg y Al-Si por separado. Se ha 
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observado que la formación de estos aglomerados tiene lugar incluso a temperatura 
ambiente. 
Posteriormente, se produce la formación de aglomerados que incluyen átomos de Mg y 
Si. A partir de este momento el proceso que controla el crecimiento de estas partículas 
es la difusión de Si que es el elemento que difunde más lentamente en Al. 
La morfología de estos primeros aglomerados de átomos de soluto es también objeto de 
controversia ya que existen trabajos que las describen como aciculares a lo largo de las 
direcciones <110> de la matriz [38] mientras otros les atribuyen simetría esférica [47]. 
Este hecho ha llevado a algunos autores a proponer que se trata, en realidad, de dos 
tipos diferentes de precipitados, siendo los primeros una agrupación ordenada de átomos 
de Mg y Si (zonas GP) y los segundos una mera aglomeración de átomos de soluto y 
vacantes con simetría más o menos esférica [41]. Sin embargo, esta hipótesis no ha sido 
aún suficientemente contrastada. Por otra parte, la alta sensibilidad de estos precipitados 
a las temperaturas de envejecimiento o de comienzo del barrido de DSC podría 
condicionar en gran medida la obtención de un tipo u otro de precipitados. 
2.1.2.2. La fase metaestable β" 
La siguiente fase metaestable que se observa en la secuencia de precipitación del 
sistema Al-Mg2Si es la fase β", coherente con la matriz, cuya estructura y morfología 
han sido profusamente estudiadas [38, 41, 42, 51]. 
La formación de estos precipitados durante un barrido de DSC se ha observado entre 
510K (237ºC) y 540K (267ºC). 
La ausencia de reacciones endotérmicas entre la precipitación de las zonas GP y la fase 
β" durante un barrido de DSC sugiere que la transición de un tipo de precipitados a otro 
tiene lugar sin la disolución de los primeros, de forma que la distribución de los 
aglomerados iniciales condiciona fuertemente la de la fase β" en la matriz. 
Asimismo, se ha observado que estos precipitados presentan morfología acicular 
orientada a lo largo de las direcciones cristalinas <100> de la matriz. 
El tamaño de estos precipitados oscila entre los 30 y 300nm para la dirección 
longitudinal y entre 4 y 10nm para la transversal [41]. 
En cuanto a la composición, la mayor parte de los trabajos realizados ofrecen una 
relación entre el porcentaje de átomos de Mg y Si próxima a la unidad [41]. 
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La determinación de la estructura cristalina, sin embargo, continúa sujeta a fuertes 
controversias en la actualidad. En la Tabla 2-II puede verse un resumen de las 
estructuras propuestas en diversos trabajos mediante difracción de rayos-x y 
microdifracción de electrones. Todos ellos coinciden en que los precipitados β" 
mantienen la coherencia con la estructura de la matriz, aunque es posible observar la 
presencia de un campo de tensiones elásticas en la intercara longitudinal (ver Figura 
2-1). 
 
Figura 2-1. Micrografía TEM correspondiente a los precipitados β" en la matriz de la aleación de 
referencia, Al(6061). Los precipitados están orientados a lo largo de las direcciones <100> y 
son coherentes con la matriz como se pone de manifiesto en la existencia de intensos 
campos de tensiones en la intercara de los mismos. 
 
Referencia %Mg2Si Zonas GP β" β' β(Mg2Si) 
Jacobs [38] 1.20 Acicular - Hexagonal Fcc 
Lynch [42] 1.16 - Monoclínica Hexagonal Fcc 
Song [28] 1.73 - - Tetragonal Fcc 
Maruyama [54] 1.01 - Monoclínica Ortorrómb. Fcc 
Andersen [41] 0.85 Ac. y esférica Monoclínica Hexagonal Fcc 
Tabla 2-II. Referencias sobre estructura de fases metaestables en el sistema Al-Mg-Si. 
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Cuando se realiza un tratamiento de envejecimiento artificial a temperaturas próximas o 
superiores a la de formación de las zonas GP (∼100ºC) se ha observado la nucleación 
directa en dislocaciones de la matriz de precipitados β", con la misma estructura y 
morfología que los procedentes de las zonas GP, aunque con menor densidad debido a 
que la temperatura más elevada permite una mayor longitud de difusión2. Parece existir 
en este caso una interacción entre el campo de tensiones axial del precipitado y el 
campo de tensiones asociado con la componente en arista de la dislocación de forma 
que la orientación del precipitado en la matriz podría compensar en parte estos campos 
de tensiones y favorecer la nucleación y crecimiento de estos precipitados metaestables 
[48, 52]. En cualquier caso, el conocimiento de las características físicas de esta fase 
metaestable es especialmente importante ya que son estos precipitados los que confieren 
la mayor resistencia mecánica a la matriz [53]. 
2.1.2.3. La fase metaestable β' 
La fase metaestable que aparece a mayor temperatura o tiempo de tratamiento, y que 
por tanto es más estable, en el estudio de la secuencia de precipitación de estas 
aleaciones es la fase β', semicoherente con la matriz, que presenta morfología cilíndrica 
(en algunos casos se ha observado crecimiento preferente en una de las direcciones 
transversales dando lugar a una sección elíptica o rectangular) y un tamaño que oscila 
entre 150 y 500nm en la dirección longitudinal por unos 20nm de diámetro en la 
dirección transversal [38, 41]. 
A las velocidades habituales de barrido (5-40K/min), la precipitación de esta fase en un 
barrido de DSC aparece solapada con la de la fase β" de forma que resulta complejo 
determinar por separado el calor intercambiado en cada proceso sin la ayuda de un 
modelo cinético que permita calcular, al menos de forma aproximada, la energía 
procedente de cada una de las reacciones. El intervalo de temperaturas en el que se 
produce la precipitación de esta fase varía entre 550K (277ºC) y 600K (327ºC) [28, 54, 
55, 56]. Generalmente, se ha observado que la relación entre número de átomos de Mg y 
Si en la composición atómica de estos precipitados es mayor (∼1.7) que en la fase β" y 
está más próxima a la de la fase estable Mg2Si. 
                                                
2
 Longitud de difusión. Distancia media recorrida por los átomos de soluto hasta que se incorporan a un 
precipitado. 
Microestructura, cinética de precipitación y propiedades mecánicas de materiales compuestos extruidos a diferentes temperaturas 
26 
Los precipitados β' se alinean preferentemente a lo largo de las direcciones <100> de la 
matriz y presentan pérdida de coherencia a lo largo de la dirección longitudinal 
mediante la generación de dislocaciones en la intercara. 
La estructura cristalina de esta fase continúa sin estar perfectamente determinada en la 
actualidad. En la Tabla 2-II puede verse un resumen de las estructuras que se han 
propuesto en distintos trabajos. 
En cuanto a la nucleación de estos precipitados, es un hecho generalmente aceptado que 
se forman, fundamentalmente, a partir de la fase β" mediante un proceso continuo de 
crecimiento y pérdida progresiva de coherencia con la matriz a lo largo de la dirección 
longitudinal [57]. Cuando el tratamiento de envejecimiento isotermo se realiza a 
temperaturas superiores a la de formación de las fases anteriores (250ºC), pueden 
obtenerse directamente mediante nucleación en dislocaciones de la matriz de forma 
similar a la fase precursora β", aunque con una menor densidad [40, 58, 59]. 
 
Figura 2-2. Micrografía TEM correspondiente a los precipitados β' en la matriz de la aleación de 
referencia, Al(6061). Los precipitados están orientados a lo largo de las direcciones <100> y 
presentan intercaras que han perdido la coherencia mediante la generación de dislocaciones. 
Estos precipitados semicoherentes presentan una mayor distancia interparticular que los 
de tipo β" y, como consecuencia, ofrecen una menor resistencia al paso de dislocaciones 
mediante el mecanismo de Orowan. Por tanto, esta estructura de precipitación 
caracteriza a una aleación sobre-envejecida que presenta una resistencia mecánica 
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inferior a la que ofrece cuando la fase que precipita es β" (máxima resistencia 
mecánica). 
2.1.2.4. La fase metaestable B' 
Varios trabajos han descrito la formación de una fase metaestable denominada B', en la 
que se ha detectado la presencia de átomos de Cu, cuando la aleación base presenta un 
contenido en Cu entre 0.1 y 0.7% en peso, como es el caso de la Al(6061). 
Estos precipitados corresponden a la fase cuaternaria de equilibrio Al5Cu2Mg8Si6 y 
presentan un tamaño y una morfología muy similar a las de la fase β', alargada a lo 
largo de las direcciones <100> de la matriz, aunque la sección transversal tiene 
geometría rectangular siendo las caras correspondientes a la anchura y el espesor 
paralelas a planos {015} de la matriz. 
La estructura cristalina de esta fase aún no ha sido extensamente estudiada, aunque 
estudios previos han revelado que podría tratarse de una estructura hexagonal con 
parámetros muy similares a los de la fase β' del sistema Al-Mg2Si. [43, 44, 60]. 
 
Figura 2-3. Micrografía TEM en la que se aprecia la presencia de precipitados identificados como B' 
debido a la morfología de su sección en la matriz de la aleación de referencia, Al(6061). Los 
precipitados están orientados a lo largo de las direcciones <100>. También se observa un 
precipitado estable β. 
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2.1.2.5. La fase estable β 
Los precipitados correspondientes a la fase estable β (Mg2Si) son totalmente 
incoherentes con la matriz y se presentan en forma de pequeñas láminas rectangulares 
cuyo tamaño es, aproximadamente, 1000nm de lado por unos 50nm de espesor. Las 
partículas de esta fase presentan una estructura cristalina cúbica centrada en caras, fcc, 
(estructura CaF2) y se orientan en la matriz de Al haciendo coincidir sus direcciones 
principales con las direcciones <100> de la matriz [38]. 
La formación de la fase β no suele observarse en barridos de DSC debido a que su 
formación se superpone con fenómenos de disolución motivados por la elevada 
temperatura (superior a 600K (327ºC)). 
La presencia de estas partículas caracteriza a las aleaciones con un alto grado de sobre-
envejecimiento y, por tanto, con una resistencia mecánica muy baja. 
2.1.3. Precipitación en materiales compuestos 
Es un hecho conocido que la secuencia de precipitación en aleaciones convencionales 
de Al no se modifica por la adición de partículas cerámicas de refuerzo, de forma que se 
observan las mismas reacciones de formación y disolución en la aleación base y los 
materiales compuestos [61, 62]. 
La cinética de precipitación, sin embargo, sí experimenta notables variaciones [52, 62, 
63, 64, 65, 66, 67, 68, 69]. Diversos trabajos han puesto de manifiesto que los 
materiales compuestos con refuerzo discontinuo muestran habitualmente un 
comportamiento de "envejecimiento acelerado" respecto a la aleación sin reforzar [62, 
64, 70, 71]. Este comportamiento ha sido atribuido habitualmente a la elevada densidad 
de dislocaciones generada en los materiales compuestos durante los procesos de 
enfriamiento rápido en la fase final de consolidación del material o los tratamientos 
térmicos, como el temple, debido al diferente coeficiente de expansión térmica entre la 
matriz y el refuerzo [71, 72, 73, 74]. Las dislocaciones pueden acelerar la cinética de 
precipitación debido a que, como se ha expuesto anteriormente, son lugares preferentes 
para la nucleación heterogénea de precipitados metaestables a las temperaturas 
habituales de envejecimiento y caminos de fácil difusión que favorecen el crecimiento 
de los mismos [52, 72]. 
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Varios autores han mostrado, mediante estudios de DSC, que la formación de las zonas 
GP en materiales compuestos que utilizan como base aleaciones de la serie 6xxx (Al-
Mg-Si) reforzadas con partículas o fibras cortas de SiC se reduce notablemente como 
consecuencia de la presencia de partículas de refuerzo. La formación de estas zonas está 
estrechamente ligada a la elevada densidad de vacantes retenidas en la aleación tras el 
temple [75, 76]. Sin embargo, tanto la elevada densidad de dislocaciones que caracteriza 
la microestructura de los materiales reforzados como la gran superficie de intercara 
matriz/refuerzo que presentan, favorecen la aniquilación de estas vacantes fuera del 
equilibrio e inhibe, al menos parcialmente, la formación de las zonas GP [52, 77, 78]. 
El resto de la secuencia de precipitación, como se ha visto, está gobernado por el 
crecimiento de los precipitados mediante difusión de soluto en la matriz de Al. Este 
proceso, favorecido por la presencia de dislocaciones que reduce la energía de 
activación necesaria para la difusión en la matriz, permite a los materiales reforzados 
mostrar un comportamiento de "envejecimiento acelerado" respecto a la aleación sin 
reforzar en la formación de las fases metaestables β" o β' cuyos núcleos originales son, 
básicamente, las zonas GP [52, 77]. Sin embargo, cuando se realizan tratamientos 
térmicos de maduración a temperaturas superiores a las de formación de las zonas GP la 
gran densidad de dislocaciones favorece la nucleación de la fase β" dando lugar a una 
densidad de precipitados superior a la de la aleación sin reforzar. Este mismo fenómeno 
explica el incremento de la sensibilidad al temple, ya que la velocidad de enfriamiento 
debe ser suficientemente rápida para impedir la formación de precipitados β" o β' en las 
dislocaciones. 
Por tanto, a pesar del intenso trabajo desarrollado en el estudio de las reacciones de 
precipitación en estos materiales, la controversia existente motiva un estudio que 
permita conocer cuáles de las características presentadas anteriormente se observan en 
los materiales estudiados. 
2.2. Modelos de resistencia mecánica aplicados a MCMM 
Aunque las aleaciones de Al reforzadas con partículas cerámicas ofrecen unos valores 
elevados de rigidez y resistencia a la tracción respecto a las aleaciones base, presentan 
habitualmente menor ductilidad y tenacidad de fractura. En la actualidad, existe un 
importante número de investigaciones sobre las propiedades mecánicas de materiales 
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compuestos de matriz de aluminio [79, 80, 81, 82, 83, 84, 85, 86, 87, 88, 89, 90, 91, 92, 
93, 94, 95, 96]. 
Durante los últimos años se han propuesto diversos mecanismos que, considerados de 
forma independiente o concurrente, tratan de interpretar el comportamiento mecánico de 
estos materiales. Estos mecanismos pueden clasificarse en dos tipos de aproximaciones 
fundamentales [82, 88, 91]: 
• Mecánica del continuo. 
• Microestructural. 
2.2.1. Aproximación de la mecánica del continuo 
La primera aproximación aborda la descripción de las propiedades de los materiales 
compuestos sin considerar características microestructurales como el tamaño de grano o 
la densidad de dislocaciones presente en los materiales de partida. A este tipo pertenece 
el modelo de transferencia de carga propuesto inicialmente por Cox, [97] y desarrollado 
posteriormente por Kelly [98, 99], Nardone y Prewo [87], Llorca [94], Nairn [100, 101], 
Okabe y Takeda [102], Kotha et al. [103], Clyne [104], Hong y Chung [105], Landis 
[106, 107], etc. Este modelo ha sido utilizado con éxito en la descripción del módulo 
elástico y el coeficiente de expansión térmica. Los resultados no han sido tan 
satisfactorios al describir otras propiedades como el límite elástico, especialmente en 
materiales reforzados con partículas o fibras cortas. El punto central de este modelo es 
el estudio de la transferencia de carga de la matriz a las fibras de refuerzo al someter al 
material a una tensión externa. 
Otro modelo ampliamente utilizado es el desarrollado por Eshelby [108, 109, 110, 111], 
fundamentalmente en el estudio de las tensiones residuales generadas durante los 
tratamientos termomecánicos de los materiales como consecuencia del diferente valor 
del coeficiente de expansión térmica entre matriz y refuerzo. En este modelo se describe 
la microestructura del material reforzado en términos de una distribución aleatoria de 
inclusiones elipsoidales (partículas de refuerzo) en un medio continuo e isótropo 
(matriz). 
Asimismo, se han utilizado métodos de elementos finitos [112, 113, 114, 115, 116] con 
el fin de simular la distribución de tensiones en el interior de los materiales compuestos. 
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Como consecuencia de la independencia de parámetros microestructurales como el 
tamaño de grano y la densidad de dislocaciones, estos modelos presentan, en general, 
soluciones que son independientes del tamaño de las partículas de refuerzo aunque 
existe evidencia experimental de esta influencia [10, 117]. 
2.2.2. Aproximación microestructural 
La aproximación microestructural trata de describir las propiedades de los materiales en 
función de parámetros microestructurales como tamaño de grano, tamaño de partícula, 
densidad de dislocaciones, etc. Asociados a esta aproximación se han propuesto varios 
mecanismos como responsables de las propiedades de los materiales compuestos. Entre 
estos mecanismos los principales son [118, 119]: 
• Incremento en la densidad de dislocaciones de la matriz. 
• Tensiones residuales. 
• Mecanismo de Orowan. 
• Tamaño de grano. 
• Textura de la matriz. 
• Estado de precipitación en la matriz. 
• Fractura o pérdida de cohesión de las partículas de refuerzo. 
Sin embargo, el éxito de la descripción proporcionada por estos mecanismos ha sido 
sólo parcial de forma que los resultados obtenidos para un determinado sistema no 
admiten una extrapolación sencilla para materiales con diferentes características 
microestructurales. Parece que se trata, más bien, de una descripción incompleta que 
necesita incorporar algunos aspectos contenidos en la aproximación de medios 
continuos como la transferencia de carga entre la matriz y las partículas de refuerzo. 
Dentro de estos mecanismos microestructurales, el estudio de la textura permite 
determinar el efecto, tanto de las orientaciones preferentes de los granos de la matriz 
como del grado de alineamiento de los whiskers respecto a una dirección determinada. 
Por tanto, resulta especialmente interesante conocer qué mecanismos microestructurales 
son relevantes en la descripción de las propiedades mecánicas de los materiales 
estudiados así como investigar la posible incorporación de consideraciones del modelo 
continuo al modelo microestructural. 
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2.3. Textura. La función de distribución de orientaciones 
La presencia de textura en un material policristalino, es decir, de orientaciones 
cristalinas preferentes en los granos que lo componen, condiciona en gran medida sus 
propiedades físicas y, en particular, su comportamiento mecánico. Debido a esto, tanto 
su medida como su control son tareas importantes en la fabricación de materiales 
compuestos con el fin de obtener las propiedades mecánicas deseadas [120, 121, 122, 
123]. 
Las medidas de textura efectuadas en el presente trabajo se denominan de 
"macrotextura" debido a que el resultado de las mismas consiste en una densidad 
estadística de orientaciones sin información concreta sobre la localización espacial de 
los granos con una determinada orientación. Esta información estadística se ha obtenido 
utilizando técnicas de difracción de rayos-x y neutrones. La razón fundamental de la 
utilización de neutrones es que su mayor poder de penetración permite obtener 
información de zonas del material inaccesibles a los rayos-x [124]. 
 
Figura 2-4. Representación de los dos sistemas de referencia S(X,Y,Z) y S’(X’,Y’,Z’) utilizados para la 
descripción de la textura del material. 
El procedimiento utilizado habitualmente para la determinación de la textura consiste en 
realizar medidas de la intensidad difractada por una determinada familia de planos 
{hkl} en función de la orientación [120, 125, 126, 127]. Los resultados obtenidos 
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constituyen la denominada figura directa de polos. La información suministrada por 
varias figuras de polos (familias de planos) permite obtener la descripción completa de 
la macrotextura del material estudiado a través de la denominada Función de 
distribución de orientaciones (ODF), f(g), según se describirá más adelante. Esta 
función representa la fracción en volumen de granos con una orientación cristalina g 





donde V representa el volumen total de granos objeto del análisis. 
En este trabajo, se ha utilizado esta técnica con dos objetivos fundamentales: 
• Analizar el efecto de la adición de whiskers de SiC sobre la textura de la matriz. 
Estas medidas se realizaron utilizando difracción de rayos-x. 
• Calcular el grado de alineamiento de los whiskers de SiC en los materiales 
extruidos. Esto es posible gracias a que las partículas de refuerzo de SiC son 
monocristales en los que la dirección cristalina <111> es siempre paralela al eje 
longitudinal del whisker. Esta estructura se desarrolla debido a que el crecimiento 
de los whiskers durante el proceso de fabricación se produce a lo largo de una 
dislocación helicoidal. Para la realización de estas medidas se utilizaron técnicas 
de difracción de rayos-x y difracción de neutrones. 
Tanto la textura de la matriz como la orientación espacial de los whiskers de SiC son 
parámetros fundamentales en la descripción de las propiedades mecánicas de los 
materiales reforzados así como en el estudio de su dependencia con la temperatura de 
extrusión. 
Una característica común de la macrotextura de los materiales estudiados en el presente 
trabajo es que se trata de texturas de fibra [120, 121], es decir, existe una dirección 
privilegiada en el material. En este caso esta dirección es paralela al eje de extrusión, y 
favorece el alineamiento de una determinada dirección cristalina de los granos a lo largo 
de dicho eje mientras las direcciones perpendiculares son equiprobables. 
DETERMINACIÓN DE LA ODF 
La ODF, f(g), se expresa habitualmente en función de los ángulos de Euler, ϕ1, Φ y ϕ2, 
correspondientes a la rotación desde un sistema de referencia definido en la muestra 
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estudiada, S, al sistema de referencia asociado a la red cristalina de un determinado 
cristal dentro de la muestra, S’ [128, 129], de modo que f(g)≡f(ϕ1,Φ,ϕ2). 
En el caso estudiado, al tratarse de materiales que presentan simetría axial a lo largo de 
la dirección de extrusión, se elige ésta como eje Z del sistema de referencia asociado a 
la muestra siendo irrelevante la elección de los ejes X e Y. Para el sistema de referencia 
asociado a un cristalito (grano) de estructura cúbica contenido en la muestra se eligen 
como ejes del sistema X’, Y’ y Z’ las direcciones <100>, <010> y <001> del cristal, 
respectivamente. 
 
Figura 2-5. Representación esquemática de las rotaciones asociadas a los ángulos de Euler. 
En la Figura 2-4 puede verse una representación esquemática de los dos sistemas de 
referencia utilizados. La Figura 2-5 muestra el convenio adoptado en el presente estudio 
de las rotaciones descritas por los ángulos de Euler [130]. Partiendo de dos sistemas 
inicialmente coincidentes se efectúa una rotación ϕ1 en torno al eje Z, a continuación 
una rotación Φ entorno al eje X’ y por último una rotación ϕ2 en torno al eje Z’. 
Habitualmente, el cálculo de la ODF se realiza de forma numérica a partir de la 
información que proporcionan varias figuras de polos, a su vez determinadas 
experimentalmente. La función que describe la figura de polos correspondiente a una 
determinada familia de planos {hkl}, Ph(y), representa la fracción en volumen de 
cristales cuya dirección h≡<hkl>, es paralela a la dirección y≡(α,β), expresada en el 
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sistema de referencia de la muestra en términos de los ángulos que forma con las 
direcciones X, , y Z, . 
La figura de polos constituye así una proyección de la ODF que puede expresarse según 








La resolución de esta ecuación integral para conocer la función f(g) exige un proceso 
denominado "Inversión de las figuras de polos" [129]. Para facilitar este proceso de 
inversión se utilizan diversos métodos. El más conocido es el método de expansión 
desarrollado por Bunge [128] mediante el cual las funciones Ph(y) y f(ϕ1,Φ,ϕ2) se 
expresan en términos de sendos desarrollos en serie. 
Para el desarrollo de Ph(y) se utilizan los armónicos esféricos de superficie, ( )βα,kml , 
que constituyen una base ortonormal del espacio vectorial de funciones definidas sobre 
la superficie de la esfera (α,β): 




,k ; -lm+l 









l eaP , donde msla son constantes 
Por otra parte, el desarrollo de f(ϕ1,Φ,ϕ2) se efectúa utilizando los denominados 
armónicos esféricos generalizados, ( )21mnl ,,T ϕΦϕ , siguiendo el principio general de 
análisis armónico utilizado en los desarrollos en serie de Fourier [129]: 
( ) ( ) 12 inmnlim21mnl ePe,,T ϕϕ Φ=ϕΦϕ ;-lm+l, -ln+l 











l eQQP , siendo mslQ  coeficientes tabulados [128]. 
Se llega así a un sistema de ecuaciones con el objetivo de obtener los coeficientes del 
desarrollo en serie de f(g) en función de los coeficientes del desarrollo en serie de las 
figuras de polos correspondientes. 
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Es evidente que la función f(g) no se puede determinar unívocamente mediante una 
única figura de polos por lo que es necesario utilizar otras figuras de polos 
(proyecciones) que suministren la información complementaria. Aunque en principio 
serían necesario un número infinito, en la práctica es posible obtener buenas 
aproximaciones a la ODF utilizando unas pocas figuras de polos. El número depende de 
la simetría cristalina y de la intensidad de la textura del material. Así, para el sistema 
cúbico, en general, es suficiente con 3 ó 4 figuras de polos [128]. En el presente estudio 
las figuras de polos que se han determinado, tanto en la fase matriz (Al) como en el 
refuerzo (β-SiC), ambos con estructura fcc, corresponden a los planos (111), (002), 
(022) y (113). 
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3. PARTE EXPERIMENTAL 
3.1. Materiales y procesado (vía pulvimetalúrgica) 
Durante los últimos años se ha desarrollado un amplio conjunto de técnicas de 
procesado de MCMM [131, 132], que pueden agruparse de acuerdo con la fase en que 
se encuentra la matriz durante el proceso de consolidación del material compuesto en: 
• Procesos en estado líquido. 
• Procesos en dos fases (sólido/líquido). 
• Procesos en estado sólido. 
En el caso de procesos de consolidación en los que la matriz se encuentra en estado 
líquido, las partículas de refuerzo se incorporan a la matriz metálica fundida utilizando 
diversas técnicas que, en algunos casos, han sido patentadas (squeeze casting, 
Lanxide, …). Durante el proceso de mezcla de ambas fases se trata de conseguir una 
distribución de las partículas de refuerzo lo más homogénea posible en la matriz. Las 
principales dificultades que presentan estas técnicas hacen referencia a la formación de 
aglomerados de partículas de refuerzo y la excesiva reactividad entre la matriz en estado 
líquido y el refuerzo que puede deteriorar las propiedades de éste y generar productos de 
reacción en la intercara que afecten negativamente a las propiedades del material 
compuesto. En la Figura 3-1 se muestra un esquema del proceso de fabricación de un 
MCMM mediante la técnica de squeeze casting. 
Los procesos que implican la presencia de la matriz en estado sólido y líquido conllevan 
que la mezcla de matriz y refuerzo se realice en una zona del diagrama de equilibrio de 
la matriz en la que coexisten ambas fases (Osprey, melt stirring, rheocasting, 
compocasting,…) realizando posteriormente la consolidación definitiva del material 
compuesto en estado sólido. Las principales dificultades a que se enfrentan son, 
fundamentalmente, de dos tipos. Por una parte con el carácter dendrítico de la 
solidificación dificulta la incorporación del material a un molde cuando la fracción 
solidificada es del 20-30% aproximadamente. En este estado, el material no puede sufrir 
grandes deformaciones sin la aparición de grietas y segregación de fases líquidas por lo 
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que resulta imprescindible someterlo a un proceso de agitación mecánica que dificulte la 
formación de la estructura dendrítica. Por otra parte, es complicado conseguir un buen 
"mojado" del refuerzo por parte de la matriz. La distribución de las partículas de 
refuerzo en el material consolidado depende fundamentalmente del método de mezcla y 
de la velocidad de solidificación. En la Figura 3-2 se muestra un esquema del proceso 






Figura 3-1. Esquema que representa el proceso de fabricación de un MCMM mediante la técnica 
squeeze casting (líquido). 
Los procesos de fabricación de MCMM por vía sólida se centran fundamentalmente en 
la pulvimetalurgia, es decir, inicialmente tanto el refuerzo cerámico como la matriz 
metálica se encuentran en forma de pequeñas partículas cuyo tamaño es habitualmente 
del orden de decenas de micras. El pequeño tamaño de las partículas de partida es muy 
relevante para conseguir una mezcla homogénea de ambas fases en el material 
consolidado. Estos procesos tienen la ventaja sobre los procedimientos por vía líquida 
de que permiten un control más riguroso de la microestructura. Esto se debe 
principalmente a que evitan la formación de productos de reacción en la intercara cuyo 
efecto sobre las propiedades del material compuesto es difícil evaluar a priori. Estas 
reacciones del sistema Al-SiC son inevitables cuando el Al se encuentra en estado 
líquido y dan lugar a productos del tipo Al4C3, Mg2Si y otros, dependiendo de la 
aleación empleada como matriz [133, 134, 135]. La presencia de partículas de estos 
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productos de reacción en la intercara matriz/refuerzo se traduce, generalmente, en un 
deterioro de las propiedades mecánicas de estos materiales [131, 136]. 
Así, los resultados obtenidos ponen de manifiesto que los materiales compuestos de tipo 
Al/SiC consolidados utilizando técnicas de pulvimetalurgia presentan habitualmente 
propiedades mecánicas superiores a los obtenidos por vía líquida [83, 84]. 
En el caso de aleaciones de Al reforzadas con -SiC el polvo que compone la matriz 
metálica se obtiene, habitualmente, mediante un proceso de solidificación rápida 
(atomización centrífuga, por gas inerte, etc.) mientras que los whiskers monocristalinos 
de -SiC se obtienen mediante el crecimiento de monocristales en estado sólido a lo 
largo de la dirección <111> a partir de deposición desde fase vapor. Aunque el SiC 
presenta diferentes estructuras cristalinas correspondientes a redes cúbicas, hexagonales 








Figura 3-2. Esquema que representa el proceso de fabricación de un MCMM mediante la técnica melt 
stirring (sólido/líquido). 
PARTÍCULAS INICIALES 
Los materiales utilizados en el presente estudio se prepararon a partir de polvo de 
Al(6061) producido por ALPOCO mediante atomización con Ar y whiskers de -SiC 
fabricados por TOKAI CARBON Co. La Figura 3-3 y la Figura 3-4 muestran el aspecto 
inicial de los polvos de Al(6061) y de los whiskers de SiC, respectivamente. 
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Al Mg Si Fe Cu 
97.74 0.96 0.45 0.15 0.27 
 
SiC SiO2 Ca Fe Cr 
99 0.5 0.05 0.05 0.05 
Tabla 3-I. Composición (% en peso) del polvo de partida correspondiente a la aleación de referencia 
Al(6061) y a los -SiC whiskers utilizados para la fabricación de los materiales compuestos. 
 
Figura 3-3. Micrografía electrónicas de barrido de los polvos de partida de Al(6061). 
 
Figura 3-4. Micrografía electrónica de barrido que muestra el aspecto inicial de los whiskers de SiC 
utilizados como refuerzo. 
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La Tabla 3-I muestra la composición del polvo de Al(6061) de partida y de los whiskers 
de -SiC utilizados en la fabricación de los materiales compuestos. El diámetro de las 
partículas de Al(6061), aproximadamente equiaxiales, de partida es <45m. Por su 
parte, los whiskers iniciales tienen una longitud entre 5 y 15m y un diámetro entre 0.3 
y 0.6 m. 
PROCESADO 
El proceso de fabricación de los materiales de acuerdo con la vía pulvimetalúrgica 
desarrollada en el CENIM contempla las siguientes fases: 
• Tamizado de las partículas de la matriz con el fin de conseguir un tamaño inferior 
a 45µm que facilite la distribución homogénea de ambas fases en el material 
final. 
• Mezcla mecánica del polvo de la matriz y los whiskers de refuerzo en un molino 
de bolas a 150rpm con inversión de giro. Una vez concluido este proceso se 
obtiene una mezcla homogénea de matriz y whiskers cuya relación 
longitud/diámetro se ha reducido respecto a la inicial. 
• Compactación uniaxial a 100ºC hasta 400MPa aproximadamente. Este proceso 
se realiza con la ayuda de una prensa y recipientes especialmente diseñados para 
este fin como puede verse en la Figura 3-6. Como resultado de este proceso se 
obtienen compactos de aspecto similar al presentado en la Figura 3-6, de unos 
300g de peso y con una porosidad estimada, a partir de medidas de densidad, del 
20%. La Figura 3-5 muestra un esquema del dispositivo utilizado para la 
compactación. 
• Desgasificación hasta 500ºC y 10-5atm. durante 24h utilizando una bomba de 
vacío turbo molecular con el fin de eliminar las impurezas a través de la 
porosidad abierta. 
• Extrusión en caliente a temperatura variable entre 300º y 530ºC utilizando una 
matriz cónica y papel de Al comercial como lubricante. Como referencia para 
medir la temperatura y la presión de extrusión del material se utiliza el momento 
en que la barra extruida comienza a salir de la máquina extrusora. El diámetro 
inicial del compacto es 40mm y el de las barras extruidas 8mm por lo que en 
todos los casos la relación de extrusión es 25:1. La velocidad del vástago durante 
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el proceso es de 0.3mms-1. Durante este proceso se consolida definitivamente el 
material en forma de barras de 8mm de diámetro y aproximadamente 1m de 
longitud. La Tabla 3-II muestra los datos característicos del proceso de extrusión 






Figura 3-5. Dispositivo utilizado para la compactación en frío de los distintos materiales. 
 
Figura 3-6. Útiles empleados para la compactación en frío y compacto resultante del proceso. 
Como se observa, la presión de extrusión necesaria para la consolidación 
disminuye en gran medida al elevar la temperatura. Esto provoca que el grado de 
deformación inicial sea mucho mayor en los materiales compuestos consolidados 
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a bajas temperaturas. Cuando la temperatura alcanza los 500ºC, la diferencia en la 
presión de extrusión entre los materiales reforzados y la aleación de referencia es 
de, tan sólo, 100MPa. 
En adelante, la referencia utilizada para identificar los distintos materiales será el código 
que figura en Tabla 3-II. 
MATERIALES OBTENIDOS 
Se han preparado cuatro materiales reforzados utilizando la vía pulvimetalúrgica 
descrita anteriormente. Los materiales, aunque nominalmente idénticos se diferencian 
en la temperatura de extrusión. Asimismo, se ha consolidado una barra de material a 
partir de la aleación Al(6061) de referencia utilizando la misma vía. La Figura 3-7 
muestra una parte de las barras consolidadas correspondientes a los distintos materiales 
procesados. 
 
Material Código Temperatura (ºC) Presión (MPa) 
Al(6061) C08 525 408 
Al(6061)-15vol%SiC C32 300 1052 
Al(6061)-15vol%SiC C34 359 927 
Al(6061)-15vol%SiC C38 498 560 
Al(6061)-15vol%SiC C45 532 519 
Tabla 3-II. Parámetros que caracterizan el proceso de extrusión de cada uno de los materiales 
compuestos estudiados y de la aleación de referencia. 
 
Figura 3-7. Parte de las barras extruidas correspondientes a todos los materiales estudiados. 
Las diferencias en el procesado de los materiales reforzados obedecen al objetivo 
principal del trabajo que es determinar el efecto de la temperatura de extrusión sobre la 
microestructura y las propiedades de estos materiales. 
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3.2. Caracterización microestructural 
3.2.1. Microscopía electrónica de barrido y transmisión 
Con el fin de observar la diferente microestructura de los materiales procesados, 
especialmente el tamaño de grano y la distribución y morfología de las partículas de 
refuerzo, se prepararon muestras para ser examinadas mediante microscopía electrónica 
de barrido (SEM). 
Así mismo, se estudiaron las características de los distintos precipitados metaestables, 
tanto en la aleación sin reforzar como en los materiales reforzados, utilizando muestras 
preparadas para la observación mediante microscopía electrónica de transmisión. 
PREPARACIÓN DE LAS MUESTRAS 
Las muestras para SEM se cortaron mecánicamente a partir de las barras extruidas, tanto 
transversal como longitudinalmente. Todas ellas se prepararon mediante técnicas 
convencionales de metalografía consistentes en desbaste con papel de lija de SiC (hasta 
1600), pulido mecánico utilizando una solución de partículas de diamante de 1µm y, por 
último, ataque químico utilizando HCl muy diluido a baja temperatura (baño con hielo). 
Para las muestras de TEM se utilizaron discos cortados transversalmente de las barras 
extruidas y preparadas mediante desbaste, pulido mecánico y adelgazadas utilizando 
bombardeo iónico. 
3.2.2. Metalografía cuantitativa 
Las imágenes obtenidas mediante SEM se utilizaron, además de para observar la 
microestructura de los distintos materiales, para realizar un análisis cuantitativo de dos 
parámetros: 
• Distancia interparticular de los whiskers en los materiales reforzados (a partir de 
secciones transversales). 
• Longitud aparente de los whiskers (a partir de secciones longitudinales). 
3.2.2.1. Cálculo de la distancia interparticular 
Para conocer el valor promedio de la distancia entre whiskers se realizaron medidas de 
análisis de imagen sobre micrografías SEM (x800) digitalizadas correspondientes a 
secciones transversales de los materiales reforzados. Para realizar las medidas se utilizó 
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un método semi-automático de cálculo proporcionado por el paquete de software 
SigmaScan Pro. Los resultados obtenidos se obtuvieron como promedio de más de 300 
medidas para cada material. 
3.2.2.2. Cálculo de la longitud aparente de los whiskers 
Se realizaron medidas de metalografía cuantitativa en micrografías SEM de todos los 
materiales reforzados con el fin de determinar la longitud "aparente" de los whiskers de 
SiC orientados y su dependencia con el ángulo de desorientación. El término aparente 
para la longitud de los whiskers indica que las medidas de metalografía no toman en 
consideración la distribución espacial de los whiskers sino su proyección en el plano de 
la imagen en el que se realizan las medidas [137, 138]. 
Se realizó un muestreo sobre más de 103 whiskers con una relación longitud diámetro 
superior a 1.5 para cada uno de los materiales reforzados 
Las micrografías de los distintos materiales (x800) fueron sometidas previamente a un 
tratamiento digital con el fin de obtener una imagen fácilmente tratable mediante una 
herramienta de análisis de imagen capaz de realizar medidas con una muestra estadística 
representativa. 
3.2.3. Difracción de rayos-x 
Las medidas de macrotextura mediante difracción de rayos-x se realizaron en un 
difractómetro SIEMENS D5000 disponible en el Centro Nacional de Investigaciones 
Metalúrgicas utilizando el método de reflexión de Shultz. Se utilizó la línea Kα del Cu 
como radiación incidente [139]. En la Figura 3-8 se presenta un esquema del dispositivo 
y el difractómetro utilizado. 
Para realizar las medidas se coloca la muestra en un portamuestras que se sitúa en el 
centro del goniómetro de Euler. En primer lugar se sitúa el detector de forma que el 
ángulo de incidencia del haz sobre la muestra satisfaga la reflexión de Bragg 
correspondiente a la primera familia de planos (hkl) cuya figura de polos se quiere 
determinar. A partir de este punto se gira el portamuestras a intervalos de 3º de acuerdo 
con los ángulos de Euler (ver Figura 2-5) de forma que el detector recoge la intensidad 
difractada por la familia de planos que se quiere estudiar correspondiente a todas las 
orientaciones posibles de la muestra. La información recogida para las diferentes figuras 
de polos se procesa y se utiliza para obtener el valor de los coeficientes de la expansión 
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en serie de la función de distribución de orientaciones. Finalmente, los valores 
resultantes de la ODF se expresan a intervalos de 5º en los ángulos de Euler, de modo 
que la información resultante se recoge en un fichero electrónico que contiene 6859 
(193) datos. 
PREPARACIÓN DE LAS MUESTRAS 
Las muestras utilizadas para la medida de texturas consistieron en discos (8mm de 
diámetro y 1mm de alto) cortados transversalmente de las barras extruidas. Para todas 
las medidas, se desbastaron utilizando papel de lija de SiC (hasta 1600) y pulieron 
mecánicamente utilizando una solución de partículas de diamante de 1µm con el fin de 
minimizar el efecto superficial. 
 
Figura 3-8. Esquema del dispositivo y difractómetro de rayos-x utilizado para la realización de las 
medidas de texturas. 
La penetración de los rayos-x utilizados en Al es de unas 50µm lo que implica que para 
el tamaño de grano de los materiales estudiados (en general ~4µm) únicamente se 
obtiene información de las 10 ó 15 primeras capas de granos en profundidad. Se 
realizaron medidas con distintos acabados de las muestras hasta obtener una descripción 
estable de la textura de las mismas. 
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3.2.4. Difracción de neutrones 
Las medidas de textura mediante difracción de neutrones se realizaron en un 
difractómetro localizado en el reactor nuclear DR3 del RisØ National Laboratory 
(Dinamarca). Se puede ver en la Figura 3-9 una representación del edificio en el que se 
encuentra el reactor. La Figura 3-10 describe el dispositivo experimental utilizado para 
las medidas. En este caso la posición del detector es fija de forma que únicamente es 
posible medir la intensidad difractada perpendicularmente al haz incidente [126, 127]. 
Por tanto es preciso seleccionar neutrones con una determinada longitud de onda que 
permitan obtener el ángulo de difracción adecuado (pi/4) para cada familia de planos 
estudiada. Esto se consigue mediante un monocromador por el que se hace pasar el haz 
incidente justo a la salida del reactor. 
 
Figura 3-9. Representación del reactor DR3 en el que se realizaron las medidas de textura mediante 
difracción de neutrones (www.risoe.dk). 
La Tabla 3-III presenta las longitudes de onda y los ángulos de incidencia utilizados 
para seleccionar los neutrones en el monocromador de forma que sea posible medir 
intensidad difractada correspondiente a las familias de planos más comunes. Para cada 
una de las muestras estudiadas se midieron las figuras de polos correspondientes a las 
familias de planos (111), (002) y (022) y se calculó la ODF utilizando el método de 
expansión descrito anteriormente. 
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Planos λ(Å) 2(º) 
{111} 3.5497 63.894 
{100} 3.0745 54.558 
{110} 2.1736 37.812 
Tabla 3-III. Longitudes de onda de los neutrones utilizados para obtener las figuras de polos directas 
correspondientes a las familias de planos más comunes del SiC-β (fcc; a=4.348Å). 
PREPARACIÓN DE LAS MUESTRAS 
Las muestras utilizadas consistieron en cilindros (8mm de diámetro y ∼10mm de alto) 
cortados transversalmente a la dirección de extrusión que no necesitaron ningún tipo de 
preparación experimental. Debido a que la penetración de los neutrones utilizados en Al 
es del orden de varios centímetros, la información recogida mediante este método 
corresponde a un valor representativo de todo el material. 















Figura 3-10. Esquema del difractómetro utilizado para las medidas de textura mediante difracción de 
neutrones. 
3.3. Calorimetría diferencial de barrido 
El sistema de medida del equipo de DSC utilizado en este trabajo (Perkin-Elmer DSC 4) 
consiste en dos pequeños hornos de una aleación de Pt-Ir, cada uno de los cuales 
contiene un sensor de temperatura (resistencia de Pt) y una resistencia calefactora de Pt 
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[16]. Los hornos tienen un tamaño aproximado de 9mm de diámetro y 6mm de altura 
con una masa aproximada de 2g. La constante de tiempo3 de ambos hornos es de 
aproximadamente 2s y el ruido de fondo de aproximadamente 2µW. Ambos hornos se 
sitúan dentro de un bloque de Al que se mantiene a temperatura constante. La Figura 
3-11 representa un esquema de este equipo de medida. 
El equipo utiliza un método diferencial de medida mediante el cual la sustancia bajo 
estudio (muestra) se compara con otra similar (referencia) de forma que el sistema 
registra la diferencia de potencia calorífica suministrada a ambas muestras. Este diseño 
permite, en primera aproximación, eliminar el efecto que las condiciones externas 











Figura 3-11. Representación del sistema de medida de un equipo de calorimetría diferencial de barrido. 
Durante un calentamiento, el sistema aplica la misma potencia calorífica a los dos 
hornos mediante un primer circuito de control para modificar la temperatura media de 
acuerdo con la velocidad de calentamiento programada. Si existiera una simetría térmica 
ideal, la temperatura de ambos hornos sería siempre la misma. Cuando tiene lugar 
alguna asimetría, por ejemplo como resultado de una reacción, se produce una 
diferencia de temperatura entre el horno que contiene la referencia y el que contiene la 
muestra objeto del estudio. El sistema mide la diferencia de temperatura, ∆T, y la utiliza 
como entrada de un segundo circuito de control. Este segundo circuito intenta 
                                                
3
 Constante de tiempo. Intervalo de tiempo en que, tras un cambio infinitesimal en el flujo de calor, la 
señal medida difiere en una fracción e del valor final. 
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compensar el flujo de calor de reacción aumentando o disminuyendo la potencia 
calorífica suministrada al sistema, ∆P, de forma proporcional a la diferencia de 
temperatura, ∆T. El flujo de calor medido qm se relaciona con la diferencia de 
temperatura mediante un factor de calibración, k2. Por tanto: 





El factor k1 está establecido desde la fabricación del calorímetro; sin embargo, k2 puede 
modificarse con la ayuda de un potenciómetro y determinarse, en principio, mediante 
una medida de calibración. 
La relación existente entre la señal medida, qm, y el flujo real de calor, qr, intercambiado 






qNq ⋅−=  
Cualquier asimetría física existente en el equipo origina una desviación en la línea de 
cero4, que puede ser compensada electrónicamente. En cualquier caso, es importante 
tener en cuenta que la diferencia de temperatura existente en los dos hornos no es 
compensada totalmente por la modificación de la potencia suministrada a la muestra. En 
el transcurso de una reacción existe siempre una pequeña diferencia de temperatura 
proporcional al flujo de calor de reacción. 
3.3.1. Descripción de las muestras y los ensayos 
Los ensayos de calorimetría diferencial de barrido se realizaron utilizando los materiales 
reforzados C32, C34 y C38 así como la aleación sin reforzar de referencia. Las muestras 
utilizadas eran discos de ~7mm de diámetro y ~2mm de espesor (~200mg de peso). 
Para este tipo de barridos es muy importante disponer de una muestra de tamaño 
suficientemente representativo pero, a la vez, suficientemente pequeño para reducir al 
máximo la existencia de gradientes de temperatura dentro de la muestra que puedan 
desvirtuar las medidas. En este caso, el tamaño se eligió en función de un detallado 
                                                
4
 Línea de cero. Curva obtenida al realizar un barrido sin utilizar muestras. 
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estudio bibliográfico en materiales muy similares [56, 140, 141, 142]. Las muestras 
fueron solubilizadas a 793K (520ºC) durante 90 minutos, templadas en agua a 
temperatura ambiente y mantenidas en N2 líquido hasta la realización del barrido. 
Los barridos se realizaron en atmósfera de Ar para minimizar fenómenos de oxidación 
utilizando Al de alta pureza (4N) como material de referencia. Se utilizaron cuatro 
velocidades de barrido: 10, 20, 30 y 40K/min, entre 303K (30ºC) y 753K (480ºC). Para 
garantizar la reproducibilidad se repitieron todos los barridos a 10 y 40K/min. 
3.3.2. Tratamiento de los datos 
La línea de cero en un ensayo de calorimetría diferencial de barrido depende, entre otros 
factores, de la diferente capacidad calorífica de los portamuestras. Para minimizar este 
efecto se realizó un barrido previo a cada velocidad utilizando un disco de Al de alta 
























Figura 3-12. Termograma de DSC que se obtuvo utilizando muestras de Al puro en los dos portamuestras 
a una velocidad de barrido de 10K/min, q 1. 
El flujo de calor, ql, obtenido en estos barridos puede expresarse como: 
( ) ( ) ( )( )AlEAlRER1. CCCCNq −+−
Φ
=  
donde N es la constante de calibración, Φ la velocidad de barrido, CR y CE la capacidad 
calorífica de los portamuestras de referencia y estudio, respectivamente, y CR(Al) y CE(Al) 
la capacidad calorífica de los discos de Al utilizados en cada portamuestras. 
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Posteriormente, se reemplazaba uno de los discos por el del material objeto de estudio. 
En este caso, el flujo de calor, q2, puede expresarse como sigue: 










donde CE es la capacidad calorífica de la muestra estudiada, M su masa, q es el flujo de 
calor por unidad de masa debido a reacciones en la muestra estudiada. La diferencia 
entre las dos señales permite calcular el flujo de calor debido a las reacciones en la 
muestra [22]: 











=−  ec.[3-1] 
El primer sumando del miembro derecho es una pequeña corrección. Cuando no se 
















Por tanto, el flujo de calor debido a las reacciones en la muestra estudiada puede 
obtenerse de la ec.[3-1] menos la ec.[3-2] asumiendo una hipótesis adecuada para la 

























−=⋅  ec.[3-3]  
Cuando es posible conocer el grado de reacción (al menos de forma aproximada), 








qfq)f1(q ⋅+⋅−=  
siendo qlb la señal de la línea de base, f la fracción transformada y qTi y q Tf las señales 
medidas antes y después de la reacción, respectivamente. 
                                                
5
 Línea de base. Corresponde a la curva que conecta la señal antes y después de una reacción como si ésta 


























Figura 3-13. Flujo de calor obtenido para la aleación Al(6061) a 10K/min utilizando una muestra de Al 
puro como material de referencia, q2. 
En el presente estudio, sin embargo, debido a la dificultad que presentaba la 
determinación de la fracción transformada, se adoptó el criterio de realizar una 
interpolación lineal entre Ti y Tf para construir la línea de base asumiendo la regla de 
Kopp-Neumann según la cual a una temperatura dada, la diferencia entre la capacidad 
calorífica de una aleación y de las cantidades correspondientes de los elementos que la 
componen es cero. 
La Figura 3-14 representa la corrección de la Figura 3-13 tras eliminar el término 
correspondiente al barrido utilizando Al puro en los dos portamuestras, es decir, q2-q 1. 
Por último, en la Figura 3-15 se ha introducido la corrección debida a la diferente 
capacidad calorífica entre Al puro de referencia y la muestra de Al(6061) sin reacciones 
de precipitación (interpolación de la línea de base). El valor del flujo de calor se expresa 




























Los termogramas correspondientes a los materiales reforzados se trataron de la misma 
forma. Por último, la calibración del aparato utilizando materiales de referencia permitió 
establecer 1.00 como constante de calibración. 
























Figura 3-14. Termograma de la aleación Al(6061) a 10K/min corregido eliminando la señal obtenida 























Figura 3-15. Termograma de la aleación Al(6061) a 10K/min tras eliminar la contribución 
correspondiente a Q =0 (interpolación lineal de la línea de base), por unidad de masa. 
3.4. Ensayos mecánicos 
Con el fin de estudiar el comportamiento mecánico de los materiales reforzados y 
compararlo con el de la aleación sin reforzar se llevaron a cabo ensayos uniaxiales de 
tracción y compresión a temperatura ambiente y velocidades intermedias de 
deformación en todos los materiales. 
Para separar el efecto que el diferente estado de precipitación de la matriz pudiera tener 
sobre la respuesta mecánica se realizaron previamente medidas de dureza Vickers en 
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muestras de los materiales solubilizadas y templadas a temperatura ambiente. Se calculó 
la dureza para tiempos crecientes de envejecimiento a 146ºC. Posteriormente, una vez 
identificado el tiempo correspondiente al tratamiento de máxima resistencia mecánica 
de cada material, se realizaron los ensayos de tracción/compresión sometiendo a las 
muestras de los distintos materiales a este tratamiento térmico previo. 
3.4.1. Tratamientos térmicos 
En primer lugar, utilizando información de la bibliografía [143] se determinaron las 
temperaturas de solubilización y envejecimiento utilizando como referencia distintas 
muestras de la aleación sin reforzar. La Figura 3-16 representa esquemáticamente el 











Figura 3-16. Esquema del tratamiento térmico efectuado previo a las medidas de VHN. 
Se realizaron solubilizaciones del material sin reforzar durante 90min en horno de sales 
a cuatro temperaturas: 500ºC (773K), 520ºC (793K) y 540ºC (813K), con temple en 
agua a temperatura ambiente, y se midió la dureza de cada muestra tras realizar 
tratamientos isotermos a 146ºC. Los valores más elevados se obtuvieron para el material 
solubilizado a 520ºC (Figura 3-17) por lo que se estableció esta temperatura como la de 
solubilización. Este comportamiento es debido a que la temperatura de 500ºC no es 
suficiente para que todo el soluto se encuentre en solución sólida mientras que a 540ºC 
algunas regiones podrían comenzar a fundirse. 
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Posteriormente se realizaron tratamientos isotermos de envejecimiento en baño de arena 
dentro de una estufa de aire a cuatro temperaturas: 200ºC (473K), 175ºC (448K), 146ºC 
(419K) y 120ºC (393K). Los mejores resultados se obtuvieron para el tratamiento a 
146ºC por ofrecer valores superiores a los tratamientos a 175ºC y 200ºC en tiempos 
aceptables de tratamiento. Los tratamientos a 120ºC requerían más de 100 horas para 
















Figura 3-17. Tratamientos isotermos a 146ºC tras solubilizar la aleación sin reforzar a distintas 
temperaturas. 
Una vez establecidas las temperaturas se realizaron los tratamientos de solubilización, 
temple en agua a temperatura ambiente y envejecimiento en todos los materiales. 
El tiempo entre el temple y el inicio del envejecimiento fue siempre inferior a 5 minutos 
ya que es sabido que el envejecimiento natural a temperatura ambiente puede afectar a 
las propiedades mecánicas, especialmente en el caso de los materiales reforzados [144]. 
El temple se realizó en agua a temperatura ambiente pues, en principio, esta aleación no 
es sensible a la velocidad de temple por lo que bastan velocidades de enfriamiento 
superiores a 10Ks-1, que pueden obtenerse fácilmente mediante un temple en agua, para 
inhibir la formación de precipitados. Cada vez que fue necesario interrumpir el proceso 
de envejecimiento para realizar una medida las muestras se mantuvieron en N2 líquido 
con el fin de inhibir cualquier precipitación adicional. Es sabido que la microestructura 
y, concretamente, la densidad de dislocaciones de estos materiales no se alteran de 
forma relevante al someter estos materiales a este tipo de ciclos térmicos [145]. 
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3.4.2. Ensayos de dureza Vickers 
Las muestras para realizar ensayos de dureza Vickers (VHN) en todos los materiales 
consistieron en cilindros procedentes de las barras extruidas de 8mm de diámetro y 
10mm de altura. Se realizaron medidas sobre la sección transversal de las muestras 
aplicando una carga de 10kg durante 10s. Cada medida se obtiene realizando el 
promedio de, al menos, tres huellas. En cualquier caso la reproducibilidad de las 
medidas es muy elevada con una dispersión de ±3VHN. Esta pequeña dispersión se 
atribuye a la distribución macroscópicamente homogénea de refuerzo en la matriz. 
Las medidas se realizaron sobre la sección transversal porque, debido a la simetría axial 
del proceso de extrusión, en este plano el material presenta propiedades isótropas que 
facilitan la medida de las huellas de dureza. No así en una sección longitudinal en la que 
la dirección de extrusión aparece claramente diferenciada. 
3.4.3. Ensayos de tracción/compresión 
Los ensayos mecánicos uniaxiales de tracción y compresión se realizaron en muestras 
de todos los materiales previamente solubilizadas a 520ºC y envejecidas al pico de 
dureza a 146ºC de acuerdo con los tiempos identificados en el apartado anterior. Esto 
garantiza un estado similar de precipitación en los materiales y elimina el efecto de 
envejecimiento acelerado que presentan los materiales reforzados. 
Los ensayos se realizaron a temperatura ambiente y a una velocidad de deformación real 
de 10-4s-1 en una máquina de doble husillo que permite realizar ensayos a velocidad de 
deformación real constante modificando la velocidad de carro en función de la longitud 
de la probeta. 
3.4.3.1. Ensayos de tracción 
Para los ensayos de tracción se utilizaron probetas de cabeza roscada con 10mm de 
longitud útil y 3mm de diámetro en las que la dirección de esfuerzo coincide con el eje 
de extrusión (Figura 3-19). 
3.4.3.2. Ensayos de compresión 
Los ensayos de compresión se realizaron mediante un sistema de retrotracción diseñado 
y construido en el CENIM (ver Figura 3-19) utilizando probetas cilíndricas de 8mm de 
longitud útil y 4mm de diámetro. Se empleó BN3 como lubricante entre la superficie de 
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las probetas y el utillaje de la máquina con el fin de minimizar el efecto de 
"abarrilamiento" en las muestras deformadas plásticamente. 
 
Figura 3-18. Máquina de doble husillo utilizada para la realización de los ensayos mecánicos. 
 





4.1. Microestructura de los materiales 
ALEACIÓN DE REFERENCIA 
La microestructura del material consolidado a partir de la aleación de referencia, C08, 
se caracteriza por presentar granos alargados en la dirección de extrusión (5-10m) y, 
aproximadamente equiaxiales en la sección transversal (3-5m). La Figura 4-1 y la 
Figura 4-2 muestran las secciones longitudinal y transversal, respectivamente, de este 
material antes de someterlo a ningún tratamiento termomecánico. Se observa que, 
mientras en la sección transversal los granos aparecen claramente definidos, en la 
longitudinal se observa una estructura de bandas en la que las fronteras entre 
granos/subgranos de una misma banda son mucho más difíciles de identificar. En 
cualquier caso, el tamaño de grano es inferior al de las partículas del polvo de partida. 
 
Figura 4-1. Micrografía SEM que muestra una sección transversal del material de referencia C08 – 
Al(6061) - donde se aprecian los granos aproximadamente equiaxiales en el plano 
transversal. 
Asimismo, se observa una elevada densidad de partículas de compuestos intermetálicos, 
de un tamaño aproximado de 1m, tanto dentro de los granos como en las fronteras de 
los mismos. 
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Figura 4-2. Micrografía SEM que muestra una sección longitudinal del material de referencia C08 – 
Al(6061) – donde se aprecian los granos ordenados en bandas paralelas a la dirección de 
extrusión. 
MATERIALES COMPUESTOS 
La Figura 4-3 y la Figura 4-4 muestran la microestructura transversal y longitudinal del 
material compuesto C38, respectivamente. 
 
Figura 4-3. Micrografía SEM que muestra una sección transversal del material reforzado C38 – 
Al(6061)-15vol%SiCw – en la que se aprecia una distribución relativamente homogénea de 




Figura 4-4. Micrografía SEM que muestra una sección longitudinal del material reforzado C38 – 
Al(6061)-15vol%SiCw – en la que se aprecia una alineamiento preferente de los whiskers de 
SiC a lo largo de la dirección de extrusión, que en la micrografía coincide con la horizontal. 
Asimismo, la Figura 4-5 y la Figura 4-6 muestran una sección transversal y otra 
longitudinal del material compuesto C34. 
 
Figura 4-5. Micrografía SEM que muestra una sección transversal del material reforzado C34 – 
Al(6061)-15vol%SiCw – en la que se aprecia una distribución heterogénea de partículas 
reforzantes. 
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Figura 4-6. Micrografía SEM que muestra una sección longitudinal del material reforzado C34 – 
Al(6061)-15vol%SiCw – en la que se aprecia cierto grado de alineamiento de los whiskers de 
SiC a lo largo de la dirección de extrusión, que en la micrografía coincide con la horizontal. 
El elevado grado de deformación existente en estos materiales de partida tiene como 
consecuencia una gran dificultad para identificar las fronteras de grano a partir de 
secciones metalográficas y, por tanto, realizar una estimación del tamaño del mismo. No 
obstante, cualitativamente puede estimarse en unas 2-3m, que es aproximadamente la 
distancia interparticular entre los whiskers de refuerzo. Este valor es similar en todos los 
materiales compuestos, independientemente de la temperatura de extrusión. 
En cuanto a las partículas de refuerzo, las micrografías longitudinales ponen de 
manifiesto que existe una distribución de longitudes y orientaciones muy variada. En 
todos los materiales la longitud de los whiskers es muy inferior, en un factor 5-10, a la 
de partida como consecuencia de la fractura de los mismos durante el procesado. 
Por otra parte, como se deduce del examen de la sección transversal, el material C38, 
extruido a temperatura elevada, presenta una distribución homogénea de partículas de 
refuerzo, mientras en el material C34, extruido a baja temperatura, las partículas de 
refuerzo aparecen con frecuencia en forma de aglomerados que dan lugar a una 
distribución más heterogénea. Esto se debe a que durante la extrusión, el flujo plástico 




4.2. Calorimetría diferencial de barrido 
La Figura 4-7 muestra, para cada material, los barridos corregidos que se realizaron a 
las cuatro velocidades de calentamiento utilizadas. La Tabla 4-I recoge el valor de la 
masa de las muestras utilizadas. Todos los materiales estudiados presentan una 
secuencia de precipitación similar: tres reacciones exotérmicas entre ~360K (87ºC) y 



































































































Figura 4-7. Termogramas corregidos de la aleación Al(6061) (extruida a 798K (525ºC), C08) (a), el 
material Al(6061)-15vol%SiCw (extruido a 573K (300ºC), C32) (b), del material Al(6061)-
15vol%SiCw (extruido a 632K (359ºC), C34) (c) y el material Al(6061)-15vol%SiCw 
(extruido a 771K (498ºC), C38) (d) a todas las velocidades de barrido utilizadas (10, 20, 30 
y 40K/min). 
Por encima de 650K (377ºC) pueden observarse fenómenos de disolución de estas fases. 
No se aprecia, sin embargo la precipitación de la fase estable, Mg2Si ya que su 
formación y disolución se solapan con la disolución de las fases metaestables [146, 
147]. 
El primer pico aparece a ~370K (97ºC) y ha sido atribuido habitualmente a la formación 
de las zonas GP que consisten fundamentalmente en aglomerados de Si [43, 52]. El 
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segundo pico, ~500K (227ºC), se asocia a la formación de la fase coherente β" [28, 43, 


























Figura 4-8. Señal correspondiente al pico β" en la aleación base y el material reforzado extruido a 498ºC 

























Figura 4-9. Señal correspondiente al pico β" en la aleación base y el material reforzado extruido a 498ºC 
a 40K/min. El pico aparece antes en la aleación sin reforzar. 
La Tabla 4-I muestra la temperatura de máxima velocidad de reacción correspondiente a 
las reacciones de formación de las fases β" y β' así como la entalpía total de formación 




Velocidad barrido (K/min) M (mg) Tβ" (K) Tβ' (K) Aβ"+β' (Jg-1) 
Al(6061)525/C08     
10 198 508 558 11.8 
20 208 525 575 12.1 
30 207 536 586 11.9 
40 187 545 594 12.5 
Al(6061)-15vol%SiC300/C32     
10 226 508 559 12.7 
20 191 525 575 12.5 
30 225 541 586 12.9 
40 226 556 595 12.1 
Al(6061)-15vol%SiC359/C34     
10 184 506 556 12.6 
20 232 526 575 12.6 
30 242 539 586 13.1 
40 220 550 592 12.7 
Al(6061)-15vol%SiC498/C38     
10 257 502 557 12.3 
20 209 522 573 12.8 
30 219 537 586 12.5 
40 232 553 595 12.7 
Tabla 4-I. Masa, temperatura de máxima velocidad de reacción correspondiente a la precipitación de 
las fases metaestables β" y β' y entalpía total del proceso β"+β' para todos los materiales 
estudiados y todas las velocidades de calentamiento utilizadas. 
La entalpía total de formación de las fases en los materiales reforzados se ha obtenido 









⋅=  ec.[4-1] 
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donde M es la masa de la muestra, MAl(6061) es la masa de la matriz y dAl(6061) y dSiC son 
la densidad del Al(6061) (2.7g/cm3) y el SiC (3.2g/cm3), respectivamente. 
La formación de zonas GP es una reacción débil en la aleación sin reforzar e 
inapreciable en los materiales compuestos. Este fenómeno se atribuye a la baja densidad 
de vacantes fuera del equilibrio existente en los materiales reforzados [67, 148]. 
La formación de las fases β" y β' se observa en todos los materiales y ambos procesos 
aparecen solapados, especialmente en los materiales reforzados a elevadas velocidades 
de calentamiento. 
Por otra parte, la temperatura correspondiente al pico de estas transformaciones aumenta 
con la velocidad de barrido como sucede en las reacciones térmicamente activadas. Sin 
embargo, la magnitud de este incremento es diferente para cada material lo que indica 
un diferente valor de la energía de activación. También puede observarse que el pico 
correspondiente a la precipitación de la fase β" es más ancho en los materiales 
reforzados lo que, como se verá más adelante, puede interpretarse en términos de la 
diferente densidad de núcleos existente en los materiales. Además la formación de la 
fase β' se reduce considerablemente en los materiales compuestos respecto a la aleación 
base a todas las velocidades de barrido. Esto se ha explicado previamente teniendo en 
cuenta que los precipitados β" coherentes con la matriz pueden orientarse respecto a las 
dislocaciones reduciendo la energía elástica de deformación que inducen en la matriz lo 
que conduce a una estabilización de esta fase, reduciendo la precipitación de la fase β' 
semicoherente con la matriz [52]. 
Como puede comprobarse en la Tabla 4-I, a la velocidad de barrido más lenta, 10K/min, 
la fase β" precipita a una temperatura inferior en los materiales reforzados que en la 
aleación base. Esta observación está de acuerdo con múltiples investigaciones 
desarrolladas en materiales similares a la misma velocidad de calentamiento [28, 147, 
149] y se explica habitualmente en la bibliografía en términos de la mayor difusividad 
del soluto en los materiales compuestos debido a su mayor densidad de dislocaciones. 
En particular, se observa que la precipitación de la fase β" ocurre más rápidamente en 
los materiales reforzados extruidos a temperaturas más elevadas, lo que podría también 
explicarse debido a la mayor densidad de dislocaciones existente en estos materiales. 
Sin embargo, al aumentar la velocidad de barrido, el desplazamiento a temperaturas 
superiores del pico correspondiente a β" es mayor en los materiales reforzados que en la 
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aleación base de modo que el proceso descrito anteriormente se invierte (ver Tabla 4-I, 
Figura 4-8 y Figura 4-9). Este fenómeno puede explicarse en términos de la diferente 
energía de activación del proceso en los materiales, como se verá más adelante, pero 
permite establecer la dificultad de obtener conclusiones sobre cinética de precipitación 
del análisis de barridos mediante DSC a una única velocidad de calentamiento, como es 
frecuente observar en la bibliografía [63, 149]. 
El desplazamiento de temperatura con la velocidad de barrido correspondiente al pico β' 
es menor que el de β" en los materiales reforzados. Este hecho sugiere una menor 
influencia de las dislocaciones en el crecimiento de esta fase debido a las elevadas 
temperaturas implicadas. Al aumentar la temperatura, la difusión a través de la red 
predomina de forma progresiva sobre la difusión por dislocaciones y el efecto de las 
dislocaciones sobre la difusión global disminuye. 
4.3. Textura de la matriz 
Se estudió la textura de la aleación de referencia así como la de la matriz de todos los 
materiales compuestos mediante difracción de rayos-x. 
4.3.1. Integración de la función de distribución de orientaciones 
Con el fin de obtener una descripción detallada de la textura que presentan todos los 
materiales estudiados se ha desarrollado un método de integración numérica de la ODF 
que permite calcular la fracción en volumen de granos de cada material que, en 
promedio, presentan una orientación que forma un ángulo determinado (en general 15º) 
con la componente de textura estudiada. Para realizar esta integración es necesario partir 
de la expresión de un elemento diferencial de volumen en el espacio de Euler [150]: 
( ) 21 dddNsendg ϕΦϕΦ=  
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La fracción en volumen de cristalitos cuya desorientación respecto a g es inferior a un 
ángulo dado, δ, viene dada por: 
( ) ( ) ( )
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La información de f(g), calculada a partir de las figuras de polos obtenidas 
experimentalmente, es un conjunto discreto de valores a intervalos de 5º, de forma que 
la ecuación anterior puede resolverse numéricamente utilizando el método de Simpson 
(aproximación de la función en el intervalo de integración mediante un polinomio de 
segundo grado) [150, 151] en cada una de las tres variables angulares utilizando la 
resolución experimental (5º) como tamaño del intervalo de integración [a,b]: 






















La ventaja fundamental de este método de integración frente a otros, como la regla de 
los rectángulos o del punto medio, consiste en que incrementa notablemente la precisión 
en la integración de componentes de textura con valores de Φ pequeños como es el caso 
de la componente de fibra <100> que presenta un máximo para Φ=0. 
Para realizar la integración numérica se introducen en primer lugar los datos 
experimentales de la ODF en una hoja de cálculo y se determina cuales forman un 
ángulo inferior a δ (en general se toma δ=15º) con la componente de textura elegida g = 
(ϕ1,Φ,ϕ2). La representación de estos valores puede obtenerse mediante la función de 
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En primer lugar, se realiza la integración en ϕ2 de acuerdo con la siguiente expresión: 















donde M (=18 correspondiente a la precisión experimental de las medidas) representa el 
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A continuación, se realiza la integración en Φ, utilizando el mismo procedimiento: 

















Por último, se integra en la variable ϕ1: 














Cuando el material presenta textura de fibra, como sucede en el caso de materiales 
extruidos (el eje de fibra coincide con el eje de extrusión), todos los valores de F(ϕ1) 
deben ser iguales, es decir, la función de distribución de orientaciones es invariante 
frente a las rotaciones asociadas a este ángulo. 
Para obtener la fracción en volumen de la orientación analizada es necesario normalizar 
F utilizando la constante de normalización N descrita anteriormente: 
FNf v ⋅=  
Cuando la componente de textura presenta varios máximos (como sucede con la 
componente <100> en el presente estudio) será necesario sumar la integración 
correspondiente a cada una de ellas para obtener la fracción en volumen total. 
La fiabilidad de la integración de la ODF es limitada. Debido a que en el desarrollo en 
serie se considera un número finito de términos la función resultante presenta un 
aspecto "suavizado" respecto al real. Como consecuencia, el valor resultante de la 
integración de componentes se puede ver afectado. 
4.3.2. Evolución de la textura 
4.3.2.1. Materiales de partida 
La Figura 4-10 muestra una sección de la ODF para ϕ1=0 correspondiente a la matriz de 
todos los materiales estudiados sin ningún tratamiento. 
La textura de fibra se manifiesta en la invariancia de la ODF ante las rotaciones de la 
muestra alrededor del eje de extrusión. Como se observa, la matriz de todos los 
materiales presenta dos componentes <111> y <100>, siendo la primera especialmente 
intensa [152]. Este resultado es típico en extrusiones de aleaciones de Al en las que la 
deformación tiene carácter axisimétrico. 
La primera diferencia que se aprecia es que ambas componentes son más intensas en la 
aleación sin reforzar (C08) que en los materiales compuestos y que en éstos últimos la 
intensidad de las componentes es mayor para aquellos extruidos a más alta temperatura 
(C38 y C45). 
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Figura 4-10. Sección de la función de distribución de orientaciones, obtenida mediante difracción de 
rayos-x, para ϕ1=0 correspondiente a todos los materiales estudiados. 
Esta tendencia se ha observado con carácter general para materiales compuestos de 
composición similar y extruidos con posterioridad al desarrollo de este trabajo [153]. 
Sin embargo, no se han observado diferencias importantes en las componentes de 
materiales sin reforzar extruidos a diferentes temperaturas [153]. Al tratarse de 
componentes típicas de una microestructura deformada, se deduce que los materiales no 
han experimentado un proceso de recristalización total durante el proceso de 
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consolidación. En caso de haberse producido se trataría, probablemente, de la 
denominada "nucleación estimulada por partículas (PSN)" [154, 155] y habría tenido un 
carácter más general en los materiales reforzados, especialmente en los extruidos a baja 
temperatura (C32, C34) en los que el nivel de tensión durante la extrusión es mayor. 
4.3.2.2. Efecto de los tratamientos térmicos 
Debido a la importancia que la textura de la matriz de los materiales reforzados tiene 
sobre su respuesta mecánica [156], resulta especialmente interesante determinar cuál es 
el efecto de distintos tratamientos térmicos sobre la textura de la matriz de estos 
materiales. Se han utilizado para este estudio muestras correspondientes a la aleación 
base (C08), a uno de los materiales reforzados extruidos a baja temperatura (C34) y a 
uno de los materiales reforzados extruidos a alta temperatura (C38). 
Las muestras se trataron térmicamente a 300ºC y 520ºC durante 1.5h, 10h, 100h y 
1000h y se comparó su textura con la de los materiales extruidos. En el rango de 
temperaturas estudiado, resulta especialmente interesante la posible interacción de la 
textura con la formación o disolución de precipitados de Mg2Si en la matriz ya que 
300ºC es un tratamiento térmico habitual en la obtención de materiales sobre-
envejecidos mientras de 520ºC corresponde a un tratamiento típico de solubilización. 
 
Material fv(%) inicial 
 <111> <100> 
C08 46 20 
C32 28 14 
C34 27 14 
C38 50 16 
C45 37 18 
Tabla 4-II. Fracción en volumen de las dos componentes de textura que presenta el material sin 
reforzar, C08, y la matriz de todos los materiales reforzados C32, C34, C38 y C45. 
Como se observa en la Figura 4-11, en todos los casos se obtiene una fuerte textura de 
fibra con componentes <111> y <100>, que se retienen incluso para los tratamientos 
más severos. La fracción en volumen de granos con <111> en la aleación sin reforzar y 
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los materiales reforzados extruidos a alta temperatura es de, aproximadamente, el 50% 
(ver Figura 4-12, así como Tabla 4-II, Tabla 4-III y Tabla 4-IV). Sin embargo, en el 
material reforzado extruido a baja temperatura el porcentaje es de ~30%. La 
componente <100> aparece más intensa en el material sin reforzar que en los materiales 
compuestos. 
 
Material fv(%) 300ºC; 1.5h fv(%) 300ºC; 100h fv(%) 300ºC; 1000h 
 <111> <100> <111> <100> <111> <100> 
C08 45 20 50 22 43 23 
C34 24 11 28 14 30 14 
C38 42 14 45 16 46 16 
Tabla 4-III. Evolución de la fracción en volumen de las dos componentes de textura con el tratamiento 
térmico a 300ºC que presenta el material sin reforzar, C08 y la matriz de dos materiales 
reforzados, C34 y C38, extruidos a baja y alta temperatura, respectivamente. 
 
Material fv(%) 520ºC; 1.5h fv(%) 520ºC; 10h fv(%) 520ºC; 100h 
 <111> <100> <111> <100> <111> <100> 
C08 46 22 45 22 55 23 
C34 29 14 30 14 27 14 
C38 45 15 49 16 48 16 
Tabla 4-IV. Evolución de la fracción en volumen de las dos componentes de textura con el tratamiento 
térmico a 520ºC que presenta el material sin reforzar, C08 y la matriz de dos materiales 
reforzados, C34 y C38, extruidos a baja y alta temperatura, respectivamente. 
La intensidad de todas las componentes en todos los materiales varía muy poco con los 
tratamientos térmicos de modo que las pequeñas oscilaciones deben considerarse como 
resultado de errores experimentales y resultantes de la integración numérica. 
Las medidas de dureza Vickers (ver Figura 4-13) confirman la ausencia de fenómenos 
de recristalización y la elevada estabilidad microestructural de todos los materiales, 
incluidos los de referencia, después de estos tratamientos térmicos. 
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Figura 4-11. Sección de ODF para ϕ1=0 correspondiente al material sin reforzar, C08, y a la matriz de 
dos materiales reforzados, uno extruido a baja temperatura, C34 y otro a elevada 
temperatura, C38. 
La ligera caída de dureza a 520ºC se puede atribuir a una restauración parcial causada 
por la redistribución de dislocaciones originalmente ancladas por los precipitados y que 
a esta temperatura de tratamiento se disuelven. 











































































































































Figura 4-12. Fracción en volumen de las componentes <100> y <111> del material sin reforzar, C08, un 
material reforzado extruido a baja temperatura, C34, y otro extruido a elevada temperatura, 
C38, para los distintos tratamientos térmicos. 


























Figura 4-13. Evolución de la dureza VHN con el tiempo de tratamiento térmico a 300ºC y 520ºC. 
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4.4. Textura del refuerzo 
La Figura 4-14 muestra una sección de la ODF, obtenida mediante difracción de rayos-
x, para ϕ1 = 0 correspondiente a la fase SiC de todos los materiales reforzados, sin 
ningún tratamiento. De nuevo, todos los materiales muestran textura de fibra como 
resultado de la vía de procesado. Aparece una única componente de textura 
significativa, <111>, mientras que la intensidad para el resto de orientaciones 
permanece en un valor próximo a 1 (textura al azar). La intensidad de la componente es 
mayor para los materiales reforzados extruidos a más alta temperatura (C38 y C45). 










































































Figura 4-14. Sección de la función de distribución de orientaciones para ϕ1=0, obtenidas mediante 
difracción de rayos-x, correspondiente a la fase de SiC de todos los materiales reforzados de 
partida. 
La Figura 4-15 muestra la misma sección determinada a partir de medidas de difracción 
de neutrones para un material extruido a baja temperatura, C32, y otro a elevada 
temperatura, C38. En este caso, las diferencias de intensidad son menos acusadas. 
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Figura 4-15. Sección de la función de distribución de orientaciones, obtenida mediante difracción de 
neutrones, para ϕ1=0 correspondiente a materiales extruidos a baja, C32, y alta temperatura, 
C38. 
El análisis de la información suministrada por la textura del refuerzo permite calcular de 
forma cuantitativa el grado de alineamiento de los whiskers de SiC con la dirección de 
extrusión dentro de la matriz de Al considerando el hecho de que la dirección 
cristalográfica <111> en los whiskers monocristalinos es paralela al eje longitudinal de 
los mismos. 
El rango de validez de este método de cálculo se limita, no obstante, a whiskers que 
presenten un ángulo de desorientación pequeño con la dirección de extrusión ya que 
existe la posibilidad de que otras direcciones <111> distintas a la del eje longitudinal 
del whisker se sitúen próximas a la dirección de extrusión si el ángulo de desorientación 
del whisker es grande como se muestra en la Figura 4-16 [126]. Esta figura ilustra el 
caso de dos whiskers con distinto ángulo de desorientación que presentan direcciones 
<111> paralelas a la dirección de extrusión. En el presente caso, sin embargo, el estudio 
realizado mediante metalografía cuantitativa avala la hipótesis de pequeños ángulos de 
desorientación para todos los materiales estudiados. Este análisis, junto a la información 
obtenida de las medidas de textura permite establecer la hipótesis de que las partículas 
que constituyen la fase de refuerzo pueden agruparse en dos tipos: 
• Partículas orientadas en la dirección de extrusión. Este tipo está compuesto por 
whiskers orientados durante el procesado. 
• Partículas orientadas al azar. Este tipo está compuesto por whiskers que no se han 
orientado durante el proceso de extrusión y por partículas, aproximadamente 
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equiaxiales, que se han formado como consecuencia de la fractura de los whiskers 
originales durante el procesado (compactación en frío y extrusión) o bien se 
encontraban presentes en las partículas de refuerzo de partida. 
 
Figura 4-16. Esquema que representa dos whiskers dentro de la barra extruida cuya intensidad difractada 
contribuiría a la componente <111> a lo largo de la dirección de extrusión. 
La Figura 4-17 muestra el perfil de intensidad difractada obtenido a partir de la figura 
de polos (111) correspondiente a los materiales C32 y C38 en función del ángulo Θ de 
desorientación. Se observa la presencia de un máximo en Θ=0º correspondiente a los 
whiskers orientados a lo largo de la dirección de extrusión y otro para Θ70º 
correspondiente a la difracción del resto de planos (111) de los mismos whiskers. 
Asimismo, el hecho de que entre ambos máximos el valor de la intensidad difractada se 
mantenga en valores significativos permite deducir la presencia de partículas de 
refuerzo orientadas al azar. 
Como consecuencia se ha dividido la densidad de orientaciones suministrada por el 
análisis de textura en dos conjuntos, un nivel de base constante correspondiente a una 
textura al azar que indica la presencia de whiskers sin orientación preferente y partículas 
equiaxiales y la contribución próxima a la componente <111> correspondiente a los 
whiskers orientados durante el procesado. De este modo el proceso de extrusión 
contribuye a orientar de forma preferente una cierta fracción de whiskers a lo largo de la 
dirección de extrusión. 






























Angulo de desorientación (º)
 
Figura 4-17. Promedio (sobre el azimut) de la intensidad de la figura de polos <111> en función del 
ángulo de desorientación, para los materiales C34 y C38. Se representa también el valor 
constante correspondiente a la intensidad en el centro de la figura de polos <110>. 
 
Material I0 fv (partículas al azar) fv (partículas orientadas) 
C32 0.8 0.74 0.26 
C34 0.8 0.77 0.23 
C38 0.7 0.69 0.31 
C45 0.7 0.69 0.31 
Tabla 4-V. Fracción en volumen de partículas de SiC orientadas a lo largo de la dirección de extrusión 
y al azar para cada uno de los materiales estudiados. La tabla muestra también la intensidad 
de la componente <110> utilizada para determinar la fracción de partículas de refuerzo sin 
orientación preferente. 
Para realizar una estimación cuantitativa de la contribución de las dos poblaciones se ha 
integrado numéricamente la información suministrada por la figura de polos (111). Para 
estimar el nivel de base se ha utilizado el valor de la intensidad de la figura de polos 
(110) a un ángulo de desorientación Θ=0. Esto implica asumir una máxima 
desorientación de los whiskers de 35.3º que corresponde aproximadamente al valor del 
mínimo entre ambos picos en la figura de polos (111). La elección del centro de la 
figura de polos (110) se ha efectuado teniendo en cuenta que, aunque existen 
orientaciones más lejanas para un monocristal, como la (100) que se encuentra a 54.7º, 
en el caso de materiales policristalinos con textura de fibra <111>+<100>, como es el 
caso de los materiales estudiados, la componente <100> se solapa con el segundo 
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máximo de la <111> situado a 70.5º por lo que resulta más conveniente elegir un valor 
que equidiste de ambos máximos. 
Los resultados obtenidos a partir de las figuras de polos se han contrastado realizando la 
integración numérica de la ODF determinada tanto mediante difracción de rayos-x 
como de neutrones, utilizando en ambos casos la intensidad de la componente <110>, 
para =0º (centro de la figura de polos), como medida del nivel base. 
La Tabla 4-V muestra los valores de la fracción en volumen de ambas poblaciones 
calculados para todos los materiales estudiados utilizando como nivel base el valor I0. 
Como se aprecia, el valor de la fracción en volumen de partículas orientadas es similar 
en todos los materiales aunque ligeramente inferior en los extruidos a baja temperatura. 
De aquí se deduce el escaso efecto de la temperatura sobre la fracción de whiskers que 
se orientan durante el proceso de extrusión. Los resultados indican que los whiskers, 
inicialmente orientados al azar en los compactos se orientan durante el proceso de 
extrusión en una fracción cuyo valor depende esencialmente de la geometría de la 
matriz utilizada en el proceso [153, 157, 158]. 
4.4.1. Perfiles de orientación y ajustes 
Una vez separada la contribución de los whiskers alineados a lo largo de la dirección de 
extrusión es posible estudiar el grado de alineamiento de los mismos, así como su 
dependencia con las condiciones del procesado. 
4.4.1.1. Figura de polos 
A partir de la figura de polos <111> es posible determinar la variación de la intensidad 
difractada correspondiente a los whiskers alineados, I(Θ) con el ángulo de 
desorientación. Esta variación se ha podido describir estadísticamente en términos de 
una distribución normal centrada en Θ=0 [159, 160, 161]: 
( ) ( )2bexpaI Θ−⋅=Θ
 
donde a es una constante de normalización y b caracteriza la anchura de la distribución. 
Los valores de a y b obtenidos mediante el ajuste de los datos experimentales 
correspondientes a la figura de polos <111> se muestran en la Tabla 4-VI para todos los 
materiales reforzados. 




























Figura 4-18. Ajuste a una distribución normal en función del ángulo de desorientación realizado para las 
partículas de SiC orientadas a lo largo de la dirección de extrusión para los materiales C34 y 
C38 donde se aprecia el efecto de la temperatura de extrusión sobre el grado de alineamiento 
de las partículas de refuerzo. 
 
Material a b γ(º) 
C32 0.7 5 17 
C34 1.0 8 15 
C38 2.5 18 10 
C45 1.6 11 12 
Tabla 4-VI. Constantes que resultan del ajuste del perfil correspondiente a la figura de polos <111> a 
una distribución normal. 
También se muestra la desviación estándar de la distribución, γ. Asimismo, en la Figura 
4-18 puede verse un ejemplo del ajuste realizado para los materiales C34 y C38. Se 
puede comprobar que la distribución normal ofrece una buena descripción del perfil de 
intensidad. La fiabilidad del ajuste depende de que la anchura de la distribución 
obtenida para cada material no supere la mitad del valor correspondiente a la distancia 
angular entre dos planos {111} (~35º) ya que de este modo no se distorsiona la 
contribución a la fracción en volumen de whiskers con pequeños ángulos de 
desorientación según se mostró en la Figura 4-16. Para desorientaciones inferiores a dos 
veces la desviación estándar, γ=(2b)-1/2, la probabilidad de encontrar un whisker es del 
90%. De aquí se deduce que en el caso de los materiales extruidos a baja temperatura 
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existe cierto grado de distorsión introducido por los whiskers alineados que presentan 
grandes ángulos de desorientación. 
 
Figura 4-19. Representación esquemática que muestra en el área sombreada el elemento diferencial de 
integración para determinar la fracción de volumen de whiskers con un determinado ángulo 
de desorientación respecto a la dirección de extrusión. 
Se deduce de la Figura 4-19, que la fracción en volumen de SiC que forma un ángulo Θ 
con la dirección de extrusión, f(Θ)dΘ, viene dada por [160, 161, 162, 163, 164]: 
( ) ( ) ( )ΘΘpi=ΘΘ Isin2df  
donde la intensidad, I(Θ), se describe utilizando dos aproximaciones diferentes; 
mediante una distribución normal en el caso de los whiskers orientados de SiC y 
mediante el nivel constante I0 correspondiente al valor de las partículas de SiC 
aproximadamente equiaxiales y los whiskers orientados al azar. 
4.4.1.2. Función de distribución de orientaciones 
Los cálculos realizados sobre las figuras de polos se han desarrollado también utilizando 
la ODF obtenida mediante difracción de rayos-x y neutrones. 
En este caso, la información correspondiente a la variación de la intensidad con el 
ángulo de desorientación se ha obtenido derivando gráficamente la dependencia de la 
fracción en volumen de partículas de SiC con el ángulo de desorientación: 
( ) ( ) ΘΘ=Θ dfdfv  
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La Figura 4-20 muestra los valores de f(Θ) para todos los materiales obtenidos a partir 
de las figuras de polos y las ODF correspondientes a difracción de rayos-x y neutrones. 
Como se observa todos muestran una dependencia similar por lo que, en adelante, se 
utilizarán los datos correspondientes a la figura de polos debido a la mayor precisión y 
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Figura 4-20. Perfil de la distribución de whiskers determinados mediante difracción de rayos-x y 
neutrones para los cuatro materiales compuestos estudiados. 
La Figura 4-21 muestra la distribución total de la orientación de las partículas de 
refuerzo de SiC en los materiales compuestos en función del ángulo de desorientación, 
poniendo de manifiesto la contribución de cada uno de los dos tipos de partículas 
identificados. Se observa que la contribución de los whiskers a la distribución total de 




















































Figura 4-21. Distribución total de las partículas de SiC en función del ángulo de desorientación. 
4.5. Metalografía cuantitativa 
4.5.1. Cálculo de la distancia interparticular 
La Tabla 4-VII muestra los valores de la distancia interparticular, λG, obtenidos para los 
distintos materiales reforzados. 
 
Material λG (10-6m) r (10-6m) 
C08 - - 
C32 4.6 1.6 
C34 4.0 1.6 
C38 3.3 1.8 
C45 3.2 1.6 
Tabla 4-VII. Valores promedio de la distancia interparticular entre whiskers, λG, y la longitud aparente de 
los whiskers, r, para los distintos materiales estudiados. 
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Estas medidas ponen de manifiesto la existencia de una distribución de whiskers más 
heterogénea en los materiales reforzados a medida que disminuye la temperatura de 
extrusión, ya que, según se observa en las micrografías SEM, existen aglomerados en 
los que no es posible determinar la distancia interparticular separados por regiones en 
las que la densidad de whiskers es menor y, por tanto, la distancia interparticular mayor. 
Así, λG puede utilizarse como una medida del tamaño de estas regiones y, por tanto, de 
la homogeneidad de la distribución de whiskers de forma que cuanto más pequeño sea 
λG más homogénea es la distribución. 
4.5.2. Cálculo de la longitud aparente de los whiskers 
4.5.2.1. Medidas de la longitud aparente de los whiskers 
La Figura 4-22 muestra una micrografía del material C38 y su correspondiente imagen 
tratada en la que se observa únicamente la dimensión longitudinal de los whiskers. 
La misma secuencia puede verse en la Figura 4-23 para el material C34. 
La Figura 4-24 muestra los histogramas correspondientes a la longitud aparente en 
términos del ángulo aparente de desorientación para todos los materiales. Asimismo, en 
la Tabla 4-VII pueden verse los valores promedios de la longitud proyectada, r, para 
todos los materiales compuestos. Medidas posteriores (x3000) arrojaron resultados 
similares en todos los materiales. 
 
Figura 4-22. Micrografía electrónica de barrido original y tratada mediante análisis de imagen para 
determinar la longitud y orientación de los whiskers correspondiente al material C38, 




Figura 4-23. Micrografía electrónica de barrido original y tratada mediante análisis de imagen para 
determinar la longitud y orientación de los whiskers correspondiente al material C34, 














































































Figura 4-24. Distribución de la longitud "aparente" en función del ángulo de desorientación "aparente" 
determinados mediante análisis de imagen. Las líneas verticales expresan el valor de la 
desviación media con el fin de ofrecer una estimación de la dispersión de las medidas. 
Microestructura, cinética de precipitación y propiedades mecánicas de materiales compuestos extruidos a diferentes temperaturas 
86 
Se observa que, independientemente de la temperatura de extrusión, la longitud 
"aparente" de los whiskers apenas depende del ángulo "aparente" de desorientación. Sin 
embargo, la interpretación física de este hecho está sujeta a la descripción de la 
distribución de la longitud real de los whiskers en función del ángulo de desorientación 
real que se realiza en el siguiente apartado. 
4.5.2.2. Distribución espacial de la longitud de los whiskers 
Gracias a la simetría axial entorno al eje de extrusión que presenta la distribución de 
whiskers, y que se pone de manifiesto en la existencia de textura de fibra, es posible 
obtener una descripción espacial de la distribución de longitudes en función del ángulo 
de desorientación a partir de las medidas de metalografía cuantitativa [137]. 
Para ello, se definen L y Θ como la longitud real de la fibra y el correspondiente ángulo 
de desorientación, respectivamente, y por otra parte r y β como la longitud y el ángulo 
en el plano de proyección, respectivamente, de acuerdo con el esquema de la Figura 
4-25. 
 
Figura 4-25. Representación esquemática de la relación entre la longitud real de la fibra, L, y el ángulo de 
desorientación, Θ, con sus correspondientes variables proyectadas, r y β, respectivamente. 
Puede comprobarse geométricamente que [137]: 
( ) ( ) ΘΘ=ββ cosL  cosr  ec.[4-2] 
y 




A partir de las ecuaciones anteriores se deducen las siguientes relaciones: 





rL  ec.[4-4] 




=β  ec.[4-5] 
Sustituyendo la ec.[4-3] en la ec.[4-4] y teniendo en cuenta la ec.[4-5], se obtiene la 
siguiente expresión para la longitud real de la fibra en términos de la desorientación y el 
azimut, φ: 




 Θφ+Θ⋅Θφ=Θ  
Debido a la existencia de simetría axial, la longitud de la fibra no depende del azimut 
por lo que el promedio de la longitud, L, sobre el azimut puede obtenerse integrando: 







































Figura 4-26. Representación analítica de la longitud real en función del ángulo de desorientación real. 
Los resultados fueron obtenidos utilizando un valor constante de la longitud proyectada. 
Esta ecuación no tiene solución analítica a menos que se realice una aproximación para 
r(β). En el caso más simple, el que, aproximadamente, se ha obtenido mediante análisis 
de imagen, r(β)=R se considera constante sobre la variable angular de forma que la 
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integral puede expresarse en términos de una integral elíptica completa de primera clase 
[165]: 
















La representación gráfica de esta función puede verse en la Figura 4-26. En los casos en 
que no es posible obtener una expresión analítica de r(β), la integral puede resolverse 
mediante integración numérica. En la Figura 4-27 se representa el resultado de la 
integración numérica de la ec.[4-6] a partir de los datos de análisis de imagen obtenidos 























































































Figura 4-27. Dependencia de la longitud de los whiskers con el ángulo de desorientación para todos los 
materiales estudiados. Los cálculos se han realizado mediante integración numérica de los 
valores de la longitud proyectada determinados para cada material mediante análisis de 
imagen. 
4.6. Medidas de dureza 
La Figura 4-28 muestra los resultados de las medidas de dureza Vickers para todos los 
materiales estudiados tras la solubilización a 520ºC durante 90min y el tratamiento de 
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envejecimiento a 146ºC. La Figura 4-29 muestra los resultados para el tratamiento a 
175ºC. Un resumen de los valores más relevantes correspondientes a ambos 
tratamientos pueden verse en la Tabla 4-VIII. 
En general, se observa que los materiales reforzados presentan valores más elevados de 
dureza y alcanzan el pico para tiempos inferiores de tratamiento manifestando el 
denominado "envejecimiento acelerado". Se observa que estos dos fenómenos son más 



















Figura 4-28. Evolución de la dureza Vickers, VHN, con el tiempo envejecimiento a 146ºC. La dispersión 



















Figura 4-29. Evolución de la dureza Vickers, VHN, con el tiempo envejecimiento a 175ºC. La dispersión 
de las medidas es ±3VHN. 
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4.6.1. La curva de dureza 
La forma de la curva de dureza se interpreta considerando que el efecto de la solución 
sólida se manifiesta inmediatamente después del temple desde la temperatura de 
solubilización. A la temperatura de tratamiento los primeros precipitados en formarse 
son del tipo " que provocan un incremento rápido de la dureza a medida que aumenta 
su tamaño con el tratamiento isotermo ya que se requieren mayores tensiones para que 
las dislocaciones puedan cizallar estas estructuras coherentes con la matriz. 
La formación de precipitados que pierden coherencia con la matriz a medida que 
aumenta su estabilidad (β", β' y β) implica gradualmente la transición del mecanismo de 
cizalla al de Orowan que se caracteriza porque las dislocaciones bordean los 
precipitados generando un bucle alrededor de los mismos. El incremento de dureza que 
produce este mecanismo es inversamente proporcional a la distancia entre precipitados 
que aumenta con el tiempo de envejecimiento ya que se incrementa también el tamaño 
de los precipitados una vez que se ha vaciado la matriz de soluto en solución sólida. Por 
tanto, al hacerse dominante este mecanismo y aumentar el tiempo de tratamiento la 
dureza disminuye. 
Como consecuencia de lo anterior, el máximo de dureza se asocia con una determinada 
dispersión crítica de precipitados coherentes y semicoherentes en la matriz. La 
nucleación de los precipitados puede producirse de forma uniforme en la matriz, 
generalmente en aglomerados de vacantes o defectos similares, o bien de forma no 
uniforme a lo largo de dislocaciones o fronteras de grano. 
 
Material VHN (146ºC) tmáx (146ºC) (h) VHN (175ºC) tmáx (175ºC) (h) 
C08 129 56.2 126 8.6 
C32 146 26.1 135 2.1 
C34 149 24.5 137 2.7 
C38 157 14.5 148 1.3 
C45 151 16.5 140 3.9 
Tabla 4-VIII. Valores de VHN y tiempo de envejecimiento en el máximo de dureza para todos los 
materiales a las dos temperaturas de tratamiento isotermo. Los valores del tiempo en el pico, 




La Figura 4-30 representa esquemáticamente el efecto de la temperatura de 
envejecimiento sobre los procesos de nucleación y crecimiento. Al incrementar la 
temperatura se aceleran los fenómenos de difusión de forma que, para una determinada 
distribución inicial de precipitados, éstos crecen más rápidamente y el tiempo necesario 
para alcanzar el pico de dureza se reduce. Asimismo, un incremento de la temperatura 
de tratamiento provoca un incremento de la longitud de difusión de forma que la 
densidad de núcleos es menor, la distancia entre precipitados se incrementa y, por tanto, 
la resistencia que ofrecen éstos al movimiento de dislocaciones se reduce. Esto tiene 












Figura 4-30. Representación esquemática del efecto de la temperatura de envejecimiento sobre los 
procesos de nucleación y crecimiento de los precipitados. 
4.6.2. Envejecimiento acelerado de materiales reforzados 
El diferente valor del coeficiente de expansión térmica de matriz y refuerzo origina, 
durante los procesos de enfriamiento característicos del procesado, tensiones residuales 
que pueden conducir, en el caso de enfriamientos superiores a 300ºC para el sistema Al-
SiC, donde la relación entre los coeficientes de expansión térmica es del orden de 6:1, a 
la formación de dislocaciones en la matriz próxima a la intercara. Estas dislocaciones 
ofrecen lugares preferentes para la nucleación heterogénea de precipitados y 
proporcionan caminos de fácil difusión del soluto. 
Como consecuencia, tanto la nucleación como el crecimiento de precipitados en la 
matriz se ven favorecidos en los materiales compuestos, reduciéndose de esta manera el 
tiempo necesario para alcanzar el máximo de dureza para un tratamiento a temperatura 
constante. Este efecto sobre la precipitación es relevante cuando la temperatura de 
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tratamiento no es muy alta ya que cuando ésta se eleva lo suficiente como para activar la 
difusión por la red y reducir significativamente la densidad de núcleos la influencia de 
las dislocaciones sobre la precipitación se hace despreciable. 
Utilizando valores conocidos de las constantes de difusión de Si en Al [166, 167] es 
posible realizar una estimación de la variación del efecto de las dislocaciones sobre el 
crecimiento de los precipitados con la temperatura. Para ello se define el coeficiente de 
difusión efectivo Def: 
Def  Dr + pib2ρDd ec.[4-7] 
donde Dr el es coeficiente de difusión a través de la red, Dd es el coeficiente de difusión 
a lo largo de las dislocaciones y ρ es la densidad de dislocaciones existente en el 
material. Se ha utilizado 2.5 10-19m2 como una aproximación al tamaño de la sección de 

















Figura 4-31. Evolución del coeficiente de difusión efectivo con la temperatura para Si en Al 
correspondiente a una densidad de dislocaciones 1013m-2. 
Se asume la siguiente dependencia de los coeficientes de difusión con la temperatura 
[169, 170, 171]: 
Dr=D0rexp(-Qr/RT); Dd=D0dexp(-Qd/RT) 
donde D0r y D0d son los factores pre-exponenciales, R la constante universal de los 
gases y Qr y Qd las energías de activación para la difusión por la red y las dislocaciones, 
respectivamente, cuyos valores pueden aproximarse como sigue [166, 167, 168]: 
Dor=1.3 10-4m2s-1; Qr=130kJ/mol; Dod=3.2 10-3m2s-1; Qd=82kJ/mol 
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De este modo es posible obtener la contribución relativa de los dos mecanismos al 
coeficiente de difusión efectivo. 
La Figura 4-31 muestra esta contribución para ρ=1013m-2 que es una densidad de 
dislocaciones típica correspondiente a este tipo de materiales reforzados [72]. Se 
observa que a partir de unos 300ºC la contribución de la difusión por dislocaciones es 
despreciable frente a la difusión a través de la red. En cualquier caso, tanto el tipo de 
refuerzo como la distribución y morfología de las partículas condiciona la densidad de 
dislocaciones presente en los materiales reforzados. 
4.7. Ensayos de tracción y compresión 
La Figura 4-32 muestra las curvas tensión real, σ, frente a deformación real, ε, 
correspondientes a los ensayos de tracción de todos los materiales estudiados 
envejecidos al pico de dureza a 146ºC. En el caso de los materiales reforzados la 
deformación real se ha obtenido a partir de la expresión: 
ε=εt/0.85 
donde εt representa la deformación real total ya que se ha considerado que sólo la 
matriz, cuya fracción en volumen es el 85%, deforma plásticamente [172]. 
Se observa que los materiales reforzados presentan, en general, mayor resistencia a la 
tracción que la aleación sin reforzar. Sólo el material reforzado extruido a menor 


















Figura 4-32. Curvas tensión real, σ, frente a deformación real, ε, correspondiente a los ensayos de 
tracción de todos los materiales estudiados envejecidos al pico de dureza. 
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Los materiales reforzados extruidos a temperatura elevada, C38 y C45, presentan un 
mejor comportamiento mecánico que los extruidos a baja temperatura, C32 y C34. 
Asimismo se comprueba que, para deformaciones reales inferiores al 1%, los materiales 
compuestos presentan una mayor velocidad de endurecimiento que la aleación sin 
reforzar. A partir de esta deformación la velocidad de endurecimiento es similar en 
todos los materiales. 
La aleación sin reforzar alcanza una deformación real cercana al 10%, el doble que los 
materiales reforzados extruidos a baja temperatura, 5% aproximadamente, mientras que 
los materiales compuestos extruidos a elevada temperatura alcanzan el 7%. 
La Tabla 4-IX recoge los valores de la tensión en el límite elástico convencional (0.2%) 
así como el valor de la tensión y la deformación correspondientes a la máxima 
resistencia mecánica, UTS. 
La Figura 4-33 muestra las curvas tensión real, σ, frente a deformación real, ε, 
correspondientes a los ensayos de compresión de todos los materiales estudiados 
envejecidos al pico de dureza a 146ºC. Los datos correspondientes a los materiales 
reforzados han sido tratados del mismo modo que en el caso anterior. 
 
Material σ0.2(MPa) σUTS(MPa) εUTS 
C08 392 454 0.09 
C32 367 423 0.05 
C34 391 453 0.04 
C38 434 540 0.07 
C45 411 489 0.05 
Tabla 4-IX. Valores del límite elástico convencional (ε=0.02), máxima resistencia mecánica (UTS) y 
deformación real correspondiente en los ensayos de tracción de todos los materiales 
estudiados envejecidos al pico de dureza. 
El comportamiento de todos los materiales es similar al anterior aunque, en este caso, 
todos los materiales compuestos presentan mayor resistencia mecánica de forma que, 
debido a su mayor velocidad de endurecimiento, a partir del 1% de deformación real 
todos presentan valores de la tensión más elevados que la aleación sin reforzar. En todos 
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los casos la deformación de las muestras se mantiene uniforme hasta deformaciones 


















Figura 4-33. Curvas tensión real, σ, frente a deformación real, ε, correspondiente a los ensayos de 
compresión de todos los materiales estudiados. 
Se observa que el material reforzado extruido a mayor temperatura, C45, presenta en 
este caso una resistencia comparable a la del material con mejor respuesta en tracción, 
C38. La Tabla 4-X recoge los valores de la tensión en el límite elástico convencional 
(0.2%) correspondiente a estos ensayos. 
 
Material σ0.2(MPa) ρ(1012m-2) 
C08 403 8 
C32 378 17 
C34 397 18 
C38 458 31 
C45 459 27 
Tabla 4-X. Valores del límite elástico convencional y de la densidad de dislocaciones obtenida 
indirectamente a partir de las medidas de VHN (ver 5.2). 
La Figura 4-34 muestra un detalle del resultado de los ensayos de tracción 
correspondiente a deformación inferior al 1% donde se aprecia con claridad el diferente 
comportamiento en el inicio de la deformación entre los materiales reforzados y el 
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material sin reforzar. Asimismo, la serie desde la Figura 4-35 hasta la Figura 4-39 
muestra una comparativa de los ensayos de tracción y compresión para cada uno de los 
materiales estudiados. En esta serie se observa que todos los materiales presentan mayor 
resistencia mecánica en compresión que en tracción, si bien el comportamiento es 
mucho más acusado en los materiales reforzados. Esta diferencia se atribuye 
generalmente a la presencia de tensiones internas de tracción en la matriz cuyo origen es 
debido, en el caso de la aleación sin reforzar a la existencia de dispersoides 
intermetálicos y partículas procedentes del procesado por vía pulvimetalúrgica. Estas 
partículas generan tensiones en los procesos de enfriamiento durante el procesado 
debido al diferente valor del coeficiente de expansión térmica entre la matriz y estas 
inclusiones. En el caso de los materiales reforzados estas tensiones son poco 
significativas frente a las generadas como consecuencia de la presencia de las partículas 





















Figura 4-34. Detalle de las curvas correspondientes al inicio de la deformación plástica en los ensayos de 
tracción. 
Se observa asimismo que las curvas tensión/deformación permanecen, en general, 
paralelas durante los dos modos de ensayo, especialmente en los materiales reforzados 
extruidos a mayor temperatura. Las desviaciones de este paralelismo pueden 
interpretarse en términos de daño del material por descohesión de las partículas de 
refuerzo en la intercara o fractura de las mismas durante el ensayo, o bien por la 
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evolución de las tensiones internas con la deformación plástica. El primer caso no 
parece probable ya que, según se ha observado mediante SEM en zonas próximas a la 
superficie de fractura en los ensayos de tracción, apenas existe descohesión de las 

















Figura 4-35. Ensayos de tracción y compresión correspondientes a la aleación sin reforzar, C08, 















Figura 4-36. Ensayos de tracción y compresión correspondientes al material reforzado extruido a 300ºC, 
C32, envejecida al pico de dureza. 















Figura 4-37. Ensayos de tracción y compresión correspondientes al material reforzado extruido a 359ºC, 














Figura 4-38. Ensayos de tracción y compresión correspondientes al material reforzado extruido a 498ºC, 
















Figura 4-39. Ensayos de tracción y compresión correspondientes al material reforzado extruido a 532ºC, 
C45. 
Por otra parte, el estudio de las tensiones residuales generadas en estos materiales así 
como su posible evolución con la deformación plástica se está desarrollando 
actualmente en el CENIM y excede el alcance de este trabajo por lo que el análisis que 
se presenta a continuación se centra únicamente en los ensayos de tracción [173]. 
 
Figura 4-40. Superficie de fractura característica de la aleación de referencia, C08, a), y del material 
reforzado C38, b), donde se observa que la fractura es mucho más dúctil en el material sin 
reforzar. 
 
Microestructura, cinética de precipitación y propiedades mecánicas de materiales compuestos extruidos a diferentes temperaturas 
100 
ANÁLISIS Y DISCUSIÓN 
101 
5. ANÁLISIS Y DISCUSIÓN 
5.1. Precipitación en condiciones no isotermas 
El análisis cinético de transformaciones en estado sólido requiere el conocimiento de la 
variación de una propiedad física (dureza, resistividad eléctrica, entalpía, etc.) con el 
tiempo o la temperatura. El estado de transformación (fracción transformada), f, puede 








=  1f0 ≤≤  
donde p es la propiedad física medida durante el curso de la transformación y p0 y p1 
corresponden a los valores de p al comienzo y fin de la transformación, 
respectivamente. En general, p0 y p1 no pueden considerarse constantes en reacciones 








Figura 5-1. Los caminos a y b utilizados en el diagrama tiempo temperatura para llegar desde el estado 
1 al 2 conducen, en general, a un valor diferente de la fracción transformada 
Para reacciones térmicamente activadas, la historia (t, T), donde t es el tiempo y T la 
temperatura, de la muestra determina el estado de la transformación, de forma que dos 
tratamientos que partiendo del punto (t1, T1) lleguen al punto (t2, T2) no conducen 
necesariamente al mismo estado de la transformación (ver Figura 5-1). Así, en estudios 
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que se desarrollen en condiciones no isotermas (e.g. DSC), t y T no son variables de 
estado para la transformación. Por ello, se introduce una variable, θ, que caracteriza el 
camino seguido en el diagrama tiempo-temperatura. y, por tanto, determina 
unívocamente el estado de la transformación: 
)(ff θ=  ec.[5-1] 
Si el mecanismo de transformación no cambia en una determinada región del diagrama 
t-T, la variable θ puede interpretarse como proporcional al número total de "saltos" 
atómicos, ya que T determina la movilidad de los átomos y t la duración del proceso. 




'dt)T(K  ec.[5-2] 
siendo K(T) la constante de reacción, para la que se asume una dependencia con la 
temperatura tipo Arrhenius: 
( )RTEexpKK 0 −=  ec.[5-3] 
donde K0 es una constante y E es la energía de activación aparente. La adopción 
generalizada de una dependencia Arrhenius carece de una base suficientemente sólida 
pero se adapta muy bien a múltiples observaciones que se han realizado en distintos 
tipos de transformaciones. 
5.1.1.1. El principio de aditividad 
A partir de la definición de la variable de estado, θ, se obtiene la siguiente expresión 
para la velocidad de transformación: 

















=  ec.[5-4] 
Por tanto, f (ó θ) y T son variables de estado para la velocidad de transformación. Esta 
separación de variables conduce de forma natural al concepto de aditividad: 
"Un proceso desarrollado en condiciones no isotermas en el que las condiciones tf y Tf 
definen un estado f de la transformación puede entenderse como compuesto por una 
serie de procesos isotermos infinitesimales, de forma que la suma de las duraciones de 
los procesos isotermos relativas al tiempo que se emplearía a cada temperatura en 
alcanzar el grado f de transformación es igual a 1". 
ANÁLISIS Y DISCUSIÓN 
103 

































siendo υ el tiempo necesario para alcanzar en condiciones isotermas el grado f de 
transformación a la temperatura T. 
Se puede ver de forma sencilla que cuando se satisface la ec.[5-4] la condición de 
aditividad se verifica automáticamente: 







































































El concepto de aditividad es especialmente relevante porque permite afirmar que bajo 
estas condiciones el grado de reacción es independiente del camino seguido en el 
diagrama tiempo temperatura salvo un factor de escala temporal [174, 175]. 
5.1.2. Modelo cinético 
La primera distinción que surge en la descripción cinética de una transformación es la 
que se plantea entre reacciones homogéneas y heterogéneas. Las reacciones 
homogéneas se caracterizan por presentar la misma probabilidad de transformación en 
cualquier punto del sistema inicial. Sin embargo, en las reacciones heterogéneas la 
probabilidad de transformación es función de la posición en el sistema [175]. 
Las reacciones características de sistemas en estado sólido, excepto unos pocos casos 
como la relajación estructural de sólidos amorfos, son generalmente de carácter 
heterogéneo. Aquellas reacciones que involucran procesos de nucleación y crecimiento 
se describen habitualmente de acuerdo con el modelo cinético desarrollado por Johnson, 
Mehl, Avrami y Kolmogorov (JMAK) a comienzos de los años 40: 
( )nexp1f θ−−=  ec.[5-5] 
donde n se denomina exponente de JMAK y depende del mecanismo de nucleación y 
las características geométricas del proceso de crecimiento. Para este tipo de 
transformaciones la velocidad de reacción se expresa como sigue: 
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que satisface la condición de aditividad y, por tanto, es una expresión válida tanto para 
procesos isotermos como no-isotermos. 
Para ensayos que se realicen a velocidad de calentamiento constante (e.g. DSC), la 
variable de estado θ puede expresarse (ver APÉNDICE I): 







≈=θ   ec.[5-7]. 


























































































5.1.3. Deducción de la fracción transformada 
La expresión que adopta la fracción transformada en reacciones que involucran 
procesos de nucleación y crecimiento ha sido objeto de estudios detallados hasta la 
actualidad [176, 177, 178, 179, 180, 181, 182, 183, 184]. A principios de los años 40, 
Avrami demostró que las denominadas reacciones "isocinéticas" en las que la velocidad 
de nucleación es proporcional a la de crecimiento podían expresarse de acuerdo con 
ec.[5-4] y, por tanto satisfacen la condición de aditividad. Más tarde, Cahn propuso la 
validez del principio de aditividad para reacciones en las que los lugares de nucleación 
heterogénea se saturan en los primeros estados de la transformación, incluso en 
reacciones que no sean isocinéticas [178]. 
Por tanto, la aplicabilidad del modelo JMAK al estudio de reacciones de precipitación 
en el sistema pseudobinario Al-Mg2Si mediante técnicas no isotermas (e.g. DSC) está 
justificada por varios trabajos experimentales. Éstos han puesto de manifiesto que la 
nucleación en este sistema tiene lugar durante los primeros estados del proceso de 
precipitación [37, 46, 48] y por tanto, que la distribución de los precipitados en este 
sistema está determinada por las condiciones iniciales tras el temple. 
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A elevadas temperaturas, la nucleación tiene lugar en dislocaciones y fronteras de grano 
dando lugar, en algunos casos a la formación de zonas libres de precipitados (PFZ); sin 
embargo, a bajas temperaturas (como el comienzo de los ensayos de DSC de este 
trabajo), los núcleos se forman fundamentalmente en aglomerados de vacantes fuera del 
equilibrio [37, 43, 48]. 
Por otra parte, si se asume que el crecimiento de los precipitados β" y β', que presentan 
simetría axial, está controlado por la difusión de átomos de soluto hacia los núcleos 
iniciales, tanto el radio, r(t), como la longitud, l(t) de estos precipitados vendrán dados 
por [178, 185]: 
( ) ( )( ) 21t ef1 'dtTDktr τ=  
( ) ( )( ) 21t ef2 'dtTDktl τ=  
siendo k1 y k2 constantes de crecimiento, τ el tiempo de incubación de la partícula y Def 
el coeficiente de difusión efectivo de Si en Al, ya que la difusividad de Si en Al controla 
el proceso de crecimiento por ser menor que la de Mg [48]. La difusividad obedece una 










expDTD ef0ef  ec.[5-9] 
donde D0 es el factor pre-exponencial y Qef es la energía de activación efectiva para la 
difusión. Por tanto, la fracción transformada de acuerdo con el modelo de JMAK puede 
expresarse como [184, 185]: 





















donde  es constante asumiendo que la concentración de soluto tanto en el precipitado, 
como en la matriz sobresaturada lejos del precipitado y en la matriz en equilibrio 
(metaestable) entorno al precipitado, permanece constante durante la transformación. 
Este hecho no es rigurosamente cierto ya que la última aumenta con la temperatura [40, 
186, 187]. Sin embargo, esta variación puede despreciarse asumiendo que es pequeña en 
el intervalo de temperaturas en que tiene lugar la transformación [18, 185, 189]. 
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I(t) es la velocidad de nucleación que decrece rápidamente con el tiempo ya que los 
lugares de nucleación se saturan durante los primeros estados de la transformación y se 
expresa habitualmente como [185, 190]: 
( ) qtItI ⋅=  ec.[5-10] 











expII n0  
donde Qn es la energía de activación para la nucleación. La dependencia temporal de la 
velocidad de nucleación representa una situación intermedia entre las de nucleación 
instantánea al inicio de la transformación (todos los núcleos presentes a t=0) y 
nucleación continua (velocidad de nucleación constante con el tiempo); corresponde a 
un proceso térmicamente activado en el que los lugares de nucleación se agotan con el 



















expCTexp1f efnq5  ec.[5-11] 
donde C es una constante. El trabajo desarrollado por Kovács et al. [48] puso de 
manifiesto que la nucleación en el sistema Al-Mg2Si tiene lugar en un corto intervalo de 
tiempo incluso a temperaturas inferiores a 273K. Este hecho sugiere que el proceso 
presenta una energía de activación mucho menor que la correspondiente a la difusión, 
de forma que: Qn<<Qef. 






q5n2 +=  ec.[5-12] 
efQ2
3
nE ≈  
De forma que, la energía de activación efectiva para la difusión depende de la energía 
de activación aparente y del exponente de JMAK. 
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Por otra parte, como se esperaba, el exponente n está relacionado con el proceso de 
nucleación, q, y con la dimensión del crecimiento (mediante el factor 3/2). 
5.1.4.  Análisis de Kissinger 
Para un proceso que satisfaga la ec.[5-1] la máxima velocidad de reacción puede 
obtenerse a partir de la expresión: 





























=  ec.[5-13] 























Sustituyendo en la ec.[5-13] se obtiene: 













Puede comprobarse que, si la transformación se describe en términos de modelo 
cinético de JMAK, la máxima velocidad de reacción se obtiene resolviendo la ecuación: 
( ) 01n n =θ−  
que únicamente se satisface para θ=1. 
Por otra parte, a partir de la expresión de θ proporcionada por la ec.[5-7], tomando 























ya que lnθp=0. 
Por tanto, los valores de E y K0 pueden obtenerse a partir de la representación de 
ln(Tp2/Φ) frente a 1/Tp (análisis de Kissinger). En la Figura 5-2 puede verse esta 
representación para la precipitación de las fases β" y β' del material sin reforzar, C08, y 
los materiales reforzados, C32, C34 y C38. 























































Figura 5-2. Análisis de Kissinger correspondiente a la precipitación de las fases metaestables β" y β' en 
todos los materiales. 
La Figura 5-2 muestra una buena correlación lineal para ambos picos en todos los 
materiales. Puede comprobarse que las pendientes (energías de activación) son similares 
en todos los materiales para el caso de la fase β'. Sin embargo, en el caso de la fase β", 
el material sin reforzar muestra una pendiente sensiblemente mayor. 
La Tabla 5-I muestra los valores de E y K0 obtenidos, mediante el análisis de Kissinger, 
para todos los materiales estudiados. Puede comprobarse que la energía de activación 
aparente es menor para el pico β" que para el β' en todos los materiales. Además, Eβ" es 
menor en los materiales reforzados, especialmente en el extruido a mayor temperatura, 
que en la aleación base. Sin embargo, Eβ' muestra un valor similar en todos los 
materiales. La aplicabilidad del análisis de Kissinger, inicialmente derivado para 
transformaciones homogéneas, a reacciones heterogéneas en estado sólido se ha 
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discutido en numerosas investigaciones [191, 192, 193], aunque se ha probado la 
validez del mismo (con un margen de error inferior al 5%) para el caso en que E/RTp>5 
y n>1 (para las reacciones objeto de este estudio, E/RTp>10 y, como se verá 
posteriormente, n	2) [193]. 
 
Material Eβ" (kJmol-1) K0β" (s-1) Eβ' (kJmol-1) K0β' (s-1) 
Al(6061)525/C08 78 6.4 105 96 6.8 106 
Al(6061)-SiC300/C32 59 5.4 103 97 8.1 106 
Al(6061)-SiC359/C34 65 2.4 104 94 4.4 106 
Al(6061)-SiC498/C38 55 2.2 103 90 1.8 106 
Tabla 5-I. Energías aparentes de activación y factores pre-exponenciales para la precipitación de las 
fases β" y β' en todos los materiales obtenidos a partir del análisis de Kissinger de las curvas 
de DSC. 
5.1.5. Descripción del comportamiento experimental 














donde q representa la potencia calorífica medida y el denominador corresponde a la 
energía total intercambiada en el proceso (área, A, bajo el pico de DSC), i.e. q=Af 
En el caso de las reacciones estudiadas en este trabajo se produce un solapamiento de la 
señal procedente de la precipitación de las fases β" y β', de forma que se describirá la 
potencia calorífica total, qT como la suma de las correspondientes a cada uno de los 
procesos por separado despreciando, en primera aproximación, la contribución de 
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El área total, AT corresponde a la suma del área de cada uno de los procesos de 
precipitación, A1+A2. Sustituyendo en la expresión de 
.















































































































































































































Figura 5-3. Ajustes obtenidos para los barridos realizados a 10K/min en todos los materiales. 
Se ha utilizado esta ecuación para describir la potencia calorífica correspondiente a la 
precipitación de las fases β" y β' en todos los materiales. Para ello se ajustaron los datos 
experimentales a todas las velocidades de barrido utilizando un algoritmo de mínimos 
cuadrados para reducir el error. Este ajuste se realizó utilizando los valores de la energía 
de activación aparente obtenida mediante el método de Kissinger y permitió determinar 
el valor de los parámetros A1, A2, n1, n2, K01 y K02. 
La Figura 5-3 muestra los resultados del ajuste para todos los materiales para los 
ensayos realizados a 10K/min. Los correspondientes a 20, 30 y 40K/min se muestran en 
la Figura 5-4, la Figura 5-5 y la Figura 5-6, respectivamente. 
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Puede observarse la buena correlación existente entre los datos de DSC y la ec.[5-14], 
especialmente en el rango de temperaturas próximo a la máxima velocidad de 
transformación. Esto indica que la precipitación de las fases metaestables en el sistema 



































































































































Figura 5-4. Ajustes obtenidos para los barridos realizados a 20K/min en todos los materiales. 
La Tabla 5-II muestra los valores promedio y la desviación estándar de los parámetros 
obtenidos de los ajustes. Puede observarse que los valores de K0 obtenidos de los ajustes 
están muy próximos a los determinados mediante el análisis de Kissinger. El parámetro 
K0 se ha relacionado con la densidad de partículas presentes durante la precipitación 
[59], de modo que el valor más alto de K0 para la precipitación de la fase β" en el 
material sin reforzar sugiere una mayor densidad de precipitados en este material. 
En un trabajo reciente, Fei et al. [194] han puesto de manifiesto la existencia de una 
mayor densidad de precipitados β" en la aleación base que en el material reforzado con 
SiC. Este hecho también está de acuerdo con la existencia de un pico correspondiente a 
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la formación de zonas GP (núcleos de la fase β") mucho más significativo en el material 
sin reforzar. 
Los valores de n obtenidos en los ajustes son similares a los calculados mediante el 
método de Ozawa6 [185] para materiales similares y están de acuerdo con los predichos 
por Christian [196] para el crecimiento de precipitados de pequeñas dimensiones y 
velocidad de nucleación decreciente. Por otra parte, la suma de las entalpías 
correspondientes a los picos β" y β' es similar a la obtenida integrando numéricamente 
el área bajo cada pico de DSC. Puede comprobarse que la energía total involucrada en el 
proceso es similar en todos los materiales compuestos y ligeramente mayor que en la 
aleación base. También se observa que el cociente A(β')/A(β") es menor en los 


























































































































Figura 5-5. Ajustes obtenidos para los barridos realizados a 30K/min en todos los materiales. 
Por último, se ha comprobado que un nuevo cálculo de la energía de activación 
aparente, E, de cada proceso mediante el método de Kissinger utilizando las 
                                                
6
 Método de Ozawa. Método para obtener los parámetros cinéticos similar al de Kissinger pero basado en 
una aproximación diferente para la integral exponencial [195]. 
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temperaturas correspondientes a los picos β" y β' separados no da lugar a diferencias 
significativas respecto a los valores calculados previamente [77]. 
5.1.6. Energía de activación y densidad de dislocaciones 
Con los valores de E y n obtenidos anteriormente, es posible calcular los valores de Qef 
de acuerdo con ec.[5-12]. Los valores obtenidos (ver Tabla 5-III) se encuentran entre los 
correspondiente a la energía de activación de difusión por dislocaciones (Qd=82kJmol-1) 
y el de difusión por la red (Qr=130kJmol-1) de Si en Al [166, 167]. 
Los valores de Qef para el material sin reforzar son superiores a los de los materiales 
compuestos, si bien los valores correspondientes a β' son similares para todos los 
materiales a Qr. De aquí puede deducirse la influencia despreciable de las dislocaciones 
en la precipitación de esta fase, debido a la temperatura a la que se produce la formación 






























































































































Figura 5-6. Ajustes obtenidos para los barridos realizados a 40K/min en todos los materiales. 
Los diferentes valores de la energía de activación efectiva para la difusión de Si en Al 
obtenidos en estos materiales pueden interpretarse en términos de la diferente densidad 
de dislocaciones existente en los mismos. Despreciando el efecto que las tensiones 
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residuales debidas a la presencia de partículas de refuerzo puedan tener en la difusión 
[197] es posible relacionar el coeficiente de difusión efectivo, Def y la densidad de 
dislocaciones, ρ, mediante la expresión descrita en ec.[4-7]: 
Def  Dr + pib2ρDd 
Asimismo, ni en los materiales compuestos ni en la aleación sin reforzar hay exceso de 
vacantes a las temperaturas a que tiene lugar el crecimiento de las fases β" y β' [28] de 
modo que el efecto de las mismas en Def puede despreciarse. 



































⋅≈ρ  ec.[5-15] 
Por tanto, la densidad de dislocaciones de cada material puede estimarse conociendo el 
valor de la energía de activación efectiva correspondiente a un determinado proceso de 
precipitación. La Tabla 5-III muestra el valor de ρ para todos los materiales estudiados 
obtenido a partir de la energía efectiva de activación correspondiente a la precipitación 
de β". Las constantes pre-exponenciales se obtuvieron de un trabajo desarrollado por 
Van Gurp [166]: 
D0r=1.3 10-4m2s-1 
D0d=3.2 10-3m2s-1 
El efecto despreciable de las dislocaciones sobre la precipitación de la fase β' impide 
obtener valores fiables de ρ a partir de la energía efectiva de activación para esta fase. 
Los datos de densidades de dislocaciones obtenidos en este trabajo están de acuerdo con 
numerosos trabajos experimentales que ponen de manifiesto la mayor densidad de 
dislocaciones existente en los materiales reforzados y que tiene como consecuencia el 
efecto de envejecimiento acelerado [52, 67]. 
Además, se observa que la densidad de dislocaciones es mayor en el material reforzado 
extruido a mayor temperatura, de acuerdo el estudio de envejecimiento mediante 
medidas de dureza llevado a cabo en estos mismos materiales [167]. 
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Aunque los valores de densidades de dislocaciones obtenidos indirectamente mediante 
este método corresponden únicamente a una descripción cualitativa de la 
microestructura, las tendencias que se muestran permiten identificar a la técnica de DSC 
utilizada como un método indirecto de determinación de la densidad de dislocaciones 
promedio existente en los materiales. Asimismo, se perfila la utilidad de esta técnica en 
el estudio de procesos de restauración, recristalización y, en general, estabilidad 
microestructural a elevada temperatura [168]. 
5.1.7. Parámetros variables y otros modelos cinéticos 
Una observación detallada de la descripción teórica correspondiente a las curvas 
experimentales de DSC realizada en el apartado anterior permite comprobar que, a pesar 
de que los ajustes describen con una precisión razonable los datos experimentales, 
existe una subestimación sistemática de la velocidad de reacción en la parte final de la 
transformación, especialmente en el caso del material sin reforzar. Por ello, a partir de la 
observación experimental de Dutta y Bourell [185], realizada en materiales similares, 
que pone de manifiesto una disminución del exponente n con la transformación, se 
realizó un nuevo análisis de los datos utilizando un exponente variable con el grado de 
transformación. Los resultados obtenidos se comparan con el modelo cinético elaborado 
por Starink y Zahra [186] y aplicado por el primero al material sin reforzar objeto de 
este trabajo [187]. 
5.1.7.1. Dependencia de n con la fracción transformada 
El principal problema teórico derivado de la hipótesis de un exponente n variable radica 
en que la velocidad de reacción siga siendo función únicamente de la fracción 
transformada f (ó θ) y T de modo que la expresión de f satisfaga la condición de 
aditividad y el modelo de JMAK siga siendo válido para procesos no isotermos. 
Si se asume para n una dependencia con la variable de estado θ, n=n(θ), la velocidad de 
reacción puede expresarse como (ver APÉNDICE III): 





















que sólo depende de θ  (ó f) y T y, por tanto, satisface la condición de aditividad. 
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Se realizaron nuevos ajustes de las curvas experimentales de DSC, utilizando el modelo 
de JMAK descrito en la ec.[5-14], pero admitiendo un valor de n variable con el grado 
de transformación. 
La serie desde la Figura 5-7 a la Figura 5-10 muestra los resultados obtenidos para todos 
los materiales y la variación de n obtenida a cada velocidad de barrido. Puede verse que 
n decrece de forma monótona durante las dos reacciones (β" y β') en todos los 
materiales y a todas las velocidades de barrido, de acuerdo con la observación realizada 
por Dutta y Bourell [185]. Se observa, sin embargo, que el decrecimiento es más 
acusado en la aleación sin reforzar que en los materiales compuestos. 
El significado físico de n en términos de variables microestructurales, especialmente 
cuando se considera una posible variación con el grado de transformación, no está aún 
perfectamente definido. Sin embargo, teniendo en cuenta que n depende de los 
exponentes de nucleación y crecimiento (ver 5.1.3) [191, 198, 199], es posible que, al 
menos uno de ellos, no permanezca constante durante la transformación. 
 
Material nβ" K0β"(s-1) nβ' K0β'(s-1) Aβ"+Aβ(Jg-1) Aβ'/Aβ" 
C08 2.3±0.1 (5.9±0.3)105 2.1±0.1 (6.0±0.2)106 13.6±0.7 0.70±0.07 
C32 2.4±0.1 (5.4±0.4)103 2.0±0.2 (7.1±0.1)106 14.3±0.5 0.29±0.03 
C34 2.2±0.2 (1.9±0.1)104 2.0±0.1 (4.0±0.1)106 14.5±1.0 0.28±0.05 
C38 2.4±0.1 (2.3±0.1)103 2.0±0.1 (1.6±0.1)106 14.8±0.7 0.29±0.04 
Tabla 5-II. Parámetros resultantes del ajuste de los datos experimentales al modelo de JMAK a las 
cuatro velocidades de barrido. 
Durante los últimos años, varios trabajos han presentado variaciones de n con el curso 
de la transformación en diferentes tipos de reacciones en estado sólido. Dutta y Bourell 
[185] atribuyen la disminución de n a que la saturación de lugares de nucleación no es 
suficientemente bien descrita en términos de una ley potencial con el tiempo de la forma 
tq (q<0) o bien a una reducción en el número de dimensiones de crecimiento de los 
precipitados (de 3 a 2) al progresar la transformación. Por otra parte, Price [198] puso 
de manifiesto que la disminución de n en procesos de recristalización estática de 
aleaciones de Fe y durante la cristalización de algunos vidrios metálicos, podía 
explicarse en términos de la presencia simultánea de procesos de restauración. 



















































































































































































Figura 5-7. Ajustes obtenidos y variación de n con T para los barridos realizados a 10K/min en todos los 
materiales. 













































































































































































Figura 5-8. Ajustes obtenidos y variación de n con T para los barridos realizados a 20K/min en todos los 
materiales. 





































































































































































Figura 5-9. Ajustes obtenidos y variación de n con T para los barridos realizados a 30K/min en todos los 
materiales. 









































































































































































Figura 5-10. Ajustes obtenidos y variación de n con T para los barridos realizados a 40K/min en todos los 
materiales. 
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Por último, el estudio teórico desarrollado por Cahn [200] sobre la cinética de 
nucleación en fronteras de grano reveló que el decrecimiento de n durante la 
transformación puede deberse a una distribución no homogénea de lugares para la 
nucleación en el material. 
Independientemente de las posibles interpretaciones derivadas de la variación del 
exponente de JMAK con el grado de transformación, el valor medio de n durante las 
reacciones de precipitación estudiadas está muy próximo al derivado previamente bajo 
la hipótesis de que se mantiene constante durante la transformación (ver Tabla 5-II). 
Así, los valores de la energía efectiva de activación para la difusión y la densidad de 
dislocaciones promedio en los materiales estudiados apenas se modifican respecto a los 
obtenidos anteriormente (ver Tabla 5-III). 
 
Material Qef β" (kJmol-1) Qef β' (kJmol-1) ρ (m-2) 
C08 120±5 134±6 5.0 1010 
C32 94±4 129±13 5.6 1011 
C34 95±9 125±6 5.0 1011 
C38 88±4 120±6 1.3 1012 
Tabla 5-III. Energías de activación efectivas para la precipitación de las fases β" y β' (ec.[5-12]) y 
densidades de dislocaciones obtenidas a partir de Qef para la fase β" ec.[5-14]). 
5.1.7.2. Otro modelo cinético 
Recientemente, Starink [187] ha realizado un nuevo análisis de algunos resultados 
experimentales obtenidos en este trabajo [77, 188] para la precipitación de las fases β" y 
β' a partir del modelo desarrollado por Starink y Zahra (SZ) [186, 201]. Las diferencias 
fundamentales entre el modelo de SZ y el presentado anteriormente radican en las 
diferentes hipótesis adoptadas para: 
• Variación con la temperatura de la concentración de soluto en equilibrio 
metaestable. 
• Interpretación del proceso de interferencia entre precipitados durante el 
crecimiento. 
• Aproximación de la velocidad de nucleación. 
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A continuación, se discuten las distintas interpretaciones de estos tres aspectos y se 
muestra como el modelo cinético adoptado por Starink es equivalente, en esencia, al 
modelo de JMAK si se asume que n varía con el grado de transformación [189]. 
5.1.7.2.1. Variación de la concentración de soluto con la temperatura 
En el modelo presentado anteriormente se asume que la concentración de soluto en 
equilibrio metaestable dentro de la matriz de Al permanece constante con la temperatura 
en el rango de temperaturas en que tiene lugar la precipitación. Este hecho, como se 
mencionó anteriormente, aunque no es rigurosamente cierto, ya que esta concentración 
aumenta con la temperatura, constituye una buena aproximación por ser la variación de 
la concentración de soluto pequeña respecto a la concentración inicial en la solución 
sólida sobresaturada (<10% asumiendo una dependencia similar con la temperatura para 
las curvas de solvus de la fase estable y de las fases metaestables). El tratamiento 
presentado por Starink [187] asume una dependencia exponencial con la temperatura de 
la concentración de átomos de soluto en solución sólida dentro de la matriz de Al. Esta 















Los parámetros c∞ y ∆Hsol obtenidos de la bibliografía [29] corresponden a aleaciones 
basadas en el sistema Al-Mg2Si, pero con diferente composición a la estudiada en este 
trabajo de forma que los valores son difícilmente extrapolables. El porcentaje de soluto 
en la aleación afecta fuertemente a la línea de solvus. Así, en el sistema Al-Mg2Si, un 
exceso de concentración de Mg en la matriz de Al reduce fuertemente la solubilidad del 
Mg2Si en la matriz. 
Bratland et al. han propuesto recientemente [40] una expresión para describir la curva 
de solvus de las fases metaestables β" y β' en el sistema Al-Mg2Si. 
5.1.7.2.2. Interferencia entre precipitados durante el crecimiento 
El modelo cinético propuesto por Starink adopta la siguiente expresión para la velocidad 
de reacción: 
( ) ( )[ ]λ− −θ= SZ1sSZSZ f1sTKdtdf  
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En esta expresión λ es un parámetro ajustable que depende de la interferencia existente 
entre precipitados en crecimiento. Puede comprobarse que esta expresión conduce a la 
propuesta en ec.[5-6] para λ=1. El parámetro s es equivalente al exponente n del modelo 
de JMAK, que en el modelo SZ tiene un valor constante s=2.5 correspondiente a una 
velocidad constante de nucleación. 













SZ 11f  ec.[5-17] 

















La constante EC es la energía de activación correspondiente al crecimiento de los 
precipitados. 
De este modo, las variables de estado utilizadas en el modelo desarrollado en 5.1.2 y en 






Tomando logaritmos dos veces en la ec.[5-5] y la ec.[5-17], se obtiene: 
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De esta expresión se deduce que la relación entre ambos modelos está determinada por 
el efecto del proceso de nucleación sobre η. 
La expresión de n( θ ) tiene los siguientes límites: 
( ) snnlim 00 ==θ→Θ , al comienzo de la transformación, y 










1 e1s1nnlim , en un estado próximo a la máxima velocidad de 
transformación. 
La Figura 5-11 muestra la variación de n con la variable de estado θ . De este modo se 
comprueba que el modelo propuesto por Starink puede hacerse equivalente al modelo 














Figura 5-11. Variación de n con la variable de estado 
 obtenida a partir de la ec.[5-18] 
5.1.7.2.3. Velocidad de nucleación 
El modelo presentado por Starink asume un valor de la velocidad de nucleación 
constante con la temperatura en la fracción de material sin transformar. Sin embargo, el 
modelo presentado anteriormente asume un valor de la velocidad de nucleación 
intermedio entre los casos de saturación (todos los núcleos formados en el comienzo de 
la transformación) y nucleación continua (velocidad de nucleación constante con la 
temperatura). Esta hipótesis presenta una mayor consistencia con la observación 
experimental realizada por Kovács et al. [48] en la que se pone de manifiesto que el 
proceso de nucleación en el sistema Al-Mg2Si tiene lugar en aglomerados de vacantes 
durante los primeros estados de la transformación a baja temperatura, incluso por debajo 
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de temperatura ambiente. Más recientemente, observaciones mediante microscopía 
electrónica de transmisión de alta resolución han corroborado la validez de esta 
hipótesis [41, 43]. 
5.1.7.3. Comparación de los modelos 
Las consideraciones anteriores, junto al hecho de que Starink no aplica el modelo SZ 
para describir la precipitación en los materiales reforzados, refuerzan la validez del 
modelo cinético presentado en los puntos anteriores (aplicado para la precipitación de 
las dos fases metaestables β" y β' en la aleación sin reforzar y en tres materiales 
compuestos) frente al modelo de SZ. Por otra parte, el hecho de que la constante pre-
exponencial K0 obtenida del ajuste sea muy similar a la determinada mediante el 
análisis de Kissinger para todos los materiales refuerza la validez del modelo. 
Starink atribuye las diferencias en la precipitación en los materiales reforzados y la 
aleación base a la presencia de una fase precursora de la fase β" existente en los 
materiales compuestos. Sin embargo, en la actualidad se admite de forma generalizada 
que la secuencia de precipitación no se modifica por la presencia de partículas de 
refuerzo cerámico en la aleación de Al. Las diferencias existentes pueden atribuirse a la 
diferente densidad de defectos existente en los materiales. Las dislocaciones son 
caminos de fácil difusión que pueden acelerar la cinética de precipitación en los 
materiales reforzados respecto a la aleación sin reforzar. 
El modelo desarrollado en este capítulo permite obtener un valor promedio de esta 
variable microestructural dentro de los materiales estudiados. Por último, la hipótesis de 
que el exponente n puede variar con el grado de transformación no modifica 
sustancialmente los valores obtenidos. Esta variación admite varias interpretaciones 
entre las que destacan: 
• Saturación progresiva de los lugares de nucleación con reducción en el número de 
dimensiones de crecimiento de los precipitados durante los últimos estados de la 
transformación. 
• Distribución no aleatoria de los núcleos en el volumen de la matriz. 
La equivalencia entre el modelo de JMAK y de SZ derivada a partir de la ec.[5-18] 
permite introducir la hipótesis del modelo de SZ (λ≠1) como otra posible causa de la 
variación de n con el grado de transformación. 
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En cualquier caso, es necesario realizar estudios complementarios que permitan 
determinar la correcta interpretación física de la variación de n con el grado de 
transformación así como la extensión del modelo aplicado para el sistema Al-Mg2Si a 
otras aleaciones de Al y los correspondientes materiales reforzados. 
5.2. Precipitación en condiciones isotermas 
A diferencia de los ensayos de DSC, en el caso de las medidas de VHN la temperatura 
de tratamiento tras el temple, superior a 350K [37], está por encima de la 
correspondiente a la formación de clusters de Si (primera fase de la secuencia de 
precipitación en el sistema Al-Mg2Si) de forma que la nucleación se produce 
preferentemente y de forma casi instantánea en dislocaciones [28, 178]. Por tanto, la 
velocidad de precipitación, definida habitualmente como la inversa del tiempo requerido 
para alcanzar el pico de dureza, τp, se puede asumir como proporcional al coeficiente de 
difusión efectivo, [61, 71]: 
( )d19-ref
p
D102.5  DD1 ρ⋅+κ≈κ=
τ
 ec.[5-19] 
donde κ es una constante. 
A partir de ec.[5-19] y asumiendo un valor de κ, que es función del tamaño de los 
precipitados, es posible relacionar la velocidad de precipitación con la densidad de 
dislocaciones existente en distintos materiales (1 y 2) teniendo en cuenta que a la 
temperatura de tratamiento isotermo utilizada para los ensayos de dureza, la difusión a 











La Tabla 4-X muestra los valores de la densidad de dislocaciones obtenidos para todos 
los materiales reforzados a partir de los datos de medidas de VHN a 146ºC y utilizando 
como referencia la densidad de dislocaciones de la aleación sin reforzar que se ha 
estimado en 8 1012 m-2 [72, 202]. Se utilizaron las medidas a 146ºC porque el error 
relativo en la determinación del tiempo para alcanzar el pico de dureza es sensiblemente 
inferior al asociado a las medidas a 175ºC donde todos los materiales alcanzan el 
máximo de dureza en, tan sólo, unos minutos. Los valores obtenidos están en 
concordancia con los determinados mediante TEM en materiales similares [72] si bien 
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es interesante señalar la gran dispersión existente en los valores promedio de la 
densidad de dislocaciones determinados mediante TEM en materiales compuestos [52, 
64, 203]. 
Asimismo, de acuerdo con el análisis teórico realizado por Arsenault y Shi [202] la 
densidad de dislocaciones generadas durante el procesado como consecuencia del 











donde x es la dimensión más pequeña de las partículas de refuerzo que en el caso de los 
materiales estudiados en este trabajo coincide con el diámetro de los whiskers, Vf la 
fracción en volumen de refuerzo y ε es la deformación inducida como consecuencia de 




1 ∆α∆=ε  
siendo α la diferencia en el coeficiente lineal de expansión térmica y T el incremento 
de temperatura producido durante el enfriamiento capaz de generar dislocaciones, ya 
que una parte de la diferente contracción térmica se compensa mediante la generación 
de tensiones internas elásticas. Para el caso que es objeto del presente estudio: 
αAl=24 10-6 mK-1 
αSiC=4 10-6 mK-1 
T=250 K 
x=0.5 10-6 m 
Vf=0.15 















que se adapta muy bien a la estimación realizada a partir de las medidas de dureza. Los 
menores valores de ρ en los materiales extruidos a baja temperatura pueden explicarse 
en términos de una menor precisión del modelo ante el fenómeno de clustering de 
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partículas de refuerzo existente en los materiales reforzados extruidos a baja 
temperatura. 
5.3. Mecanismos de refuerzo 
En este apartado se discuten los principales mecanismos de refuerzo que diversas 
investigaciones han identificado como responsables de la mejora en el comportamiento 
mecánico de los materiales compuestos respecto a la aleación sin reforzar [118, 119]. 
Éstos son los siguientes: 
• Densidad inicial de dislocaciones. La gran diferencia en el coeficiente de 
expansión térmica entre la matriz de Al y el refuerzo de SiC da lugar a la 
generación de dislocaciones durante el temple correspondiente al tratamiento de 
solubilización [73, 203, 204, 205, 206]. La distribución de estas dislocaciones en 
la matriz de los materiales compuestos es tanto más uniforme cuanto más 
homogénea sea la distribución de partículas de refuerzo. En este sentido, los 
materiales obtenidos por vía pulvimetalúrgica presentan distribuciones más 
homogéneas [84] que los procedentes de colada. La contribución de las 
dislocaciones a la resistencia mecánica del material, τρ, puede describirse de 
acuerdo con el modelo de Taylor: 
ρα=τρ Gb  
donde G es el módulo de cizalla del Al y α es una constante cuyo valor es 
aproximadamente 0.3 y depende fundamentalmente de la configuración 
geométrica de la estructura de dislocaciones y, en segundo orden, de la 
temperatura y la velocidad de deformación [207, 208, 209]. 
• Tensiones residuales. Cuando, durante el proceso de enfriamiento, las tensiones 
elásticas se relajan hasta alcanzar un valor inferior al necesario para inducir 
deformación plástica en la matriz mediante la generación de dislocaciones, y la 
temperatura es lo suficientemente baja para impedir la relajación mediante 
procesos de difusión, se producen tensiones residuales elásticas de tracción en la 
matriz y de compresión en las partículas de refuerzo [210, 211, 212, 213, 214]. 
Las características de estas tensiones dependen, tanto de las propiedades elásticas 
de matriz y reforzante como del tamaño y la geometría de las partículas de 
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refuerzo. Estas tensiones se manifiestan mecánicamente en el diferente valor del 
límite elástico en tracción y compresión que presentan los materiales compuestos. 
Sin embargo, la evolución de este efecto con la deformación plástica no es, 
todavía, suficientemente conocida si bien, como se presentó anteriormente, el 
hecho de que las curvas de tracción y compresión se mantengan 
aproximadamente paralelas durante los ensayos indica que esta evolución es poco 
significativa. 
• Mecanismo de Orowan. La interacción de las dislocaciones móviles con las 
partículas de refuerzo durante la deformación plástica puede incrementar la 
resistencia de los materiales debido al mecanismo de Orowan [87, 118]. Sin 





pone de manifiesto que para la distancia interparticular, ~3 10-6m, característica 
de estos materiales esta contribución es inferior a 5MPa y, por tanto, despreciable. 
• Tamaño de grano. Si la matriz de los materiales reforzados sufre una 
recristalización durante el procesado, su tamaño de grano puede ser 
sensiblemente inferior al de la aleación sin reforzar de forma que el límite 
elástico experimentará un incremento que puede describirse en términos de la 









donde Dc representa el tamaño de grano del material compuesto, Dm el de la 
matriz de partida y Ky es una constante con un valor típico de 0.1 MNm-3/2. 
Sin embargo, en el caso de los materiales compuestos estudiados, debido a las 
condiciones del procesado, la existencia de procesos de recristalización es 
prácticamente inapreciable [160], como se expuso anteriormente. Esto implica que 
el tamaño de grano de los materiales reforzados es del orden de la distancia entre 
partículas de refuerzo y, por tanto, similar al de la aleación sin reforzar. Por tanto, 
la contribución de este mecanismo al incremento de la resistencia a la tracción en 
los materiales compuestos es despreciable. 
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• Textura de la matriz. La influencia de las partículas de refuerzo sobre la 
orientación de los cristales de la matriz en los materiales compuestos y, por tanto, 
sobre las propiedades mecánicas puede estudiarse cuantitativamente a través del 
valor promedio del factor de Taylor. 
τ=σ M  
Los trabajos realizados hasta la fecha muestran resultados controvertidos. Por una 
parte, el estudio realizado por Arsenault sobre composites con matriz de Al puro 
[216] pone de manifiesto que las pequeñas diferencias de textura entre la aleación 
sin reforzar y la matriz de los materiales reforzados no pueden tener un efecto 
significativo sobre las propiedades mecánicas. Sin embargo, varias referencias 
compiladas por Rollet y Wright [217] muestran que las partículas de refuerzo 
tienen un claro efecto de "dispersión" de la textura de la matriz que, por tanto, 
puede afectar a las propiedades mecánicas. Asimismo, el estudio presentado en 
esta memoria [160] revela también este efecto de "dispersión" de la textura de la 
matriz en los materiales compuestos que se manifiesta en una reducción de la 
intensidad de las componentes, especialmente de la <100>. Por tanto, dada la 
disparidad de observaciones, el efecto de las partículas de refuerzo sobre la textura 
de la matriz no será descartado a priori. 
• Estado de precipitación. De acuerdo con el estudio presentado en 4.6 el estado 
de precipitación en el pico de dureza es similar en todos los materiales. Sin 
embargo, la menor densidad de dislocaciones existente en la aleación sin reforzar 
hace que prácticamente todas las dislocaciones de este material se encuentren 
ancladas por precipitados mientras que la densidad de dislocaciones libres es más 
elevada en los materiales reforzados. Por tanto, es de esperar diferente 
comportamiento en el inicio del rango plástico de los dos tipos de materiales 
debido a la diferente interacción de las dislocaciones con los precipitados. 
• Transferencia de carga. Recientemente, varios trabajos han incluido con éxito el 
efecto de la transferencia de carga en modelos microestructurales para tratar de 
describir el límite elástico de aleaciones de Al reforzadas con partículas de SiC 
[87, 94, 104]. No obstante, la aplicabilidad de estos métodos en el rango plástico 
está sujeta a la adopción de ciertas hipótesis sobre el comportamiento de la 
intercara matriz/refuerzo durante la deformación plástica del material [218]. De 
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acuerdo con el modelo propuesto por Nardone y Prewo [87] la contribución del 
efecto de la transferencia de carga viene descrita por la expresión: 
2
SVfmLS σ=σ∆ −  
siendo σm la resistencia mecánica de la matriz sin el efecto de transferencia de 
carga y S la relación longitud/diámetro de las partículas de refuerzo. 
• Endurecimiento. Adicionalmente, las partículas de refuerzo de los materiales 
compuestos contribuyen al endurecimiento mediante la generación de 
dislocaciones geométricamente necesarias (GND). Estas dislocaciones se 
producen en la matriz cuando el material compuesto se deforma plásticamente 
con el fin de acomodar los gradientes de deformación producidos en la matriz 
[10, 222, 223, 224]. En este sentido, el factor determinante en la densidad de 
dislocaciones generadas durante la deformación es la distancia entre partículas de 
refuerzo. 
Por tanto, del análisis preliminar realizado es posible concluir que, una vez garantizado 
un estado similar de precipitación, los principales mecanismos implicados en el refuerzo 
de los materiales compuestos son la densidad inicial de dislocaciones (móviles e 
inmóviles), el efecto de transferencia de carga y, por último, la distancia entre partículas 
como responsable de la velocidad de generación de dislocaciones geométricamente 
necesarias durante la deformación plástica. 
El efecto de la textura sobre las propiedades mecánicas y concretamente sobre la 
resistencia a la tracción a través del factor de Taylor no se conoce con exactitud por lo 
que debe ser considerado. Así pues, el conocimiento de cómo se combinan estos 
mecanismos entre sí resulta fundamental para poder describir el efecto del refuerzo 
sobre las propiedades mecánicas de la matriz. A continuación se presenta un modelo 
que incorpora de forma progresiva la contribución de cada uno de los mecanismos 
relevantes identificados. 
5.3.1. Densidad inicial de dislocaciones 
En primer lugar se considera la contribución de la densidad de dislocaciones de los 
materiales de partida. Para ello se utilizan los valores obtenidos a partir del método 
indirecto de estimación de la densidad inicial de dislocaciones en los materiales 
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compuestos obtenidos de las medidas de VHN presentado en el apartado 5.2. Esta 
contribución se incluye mediante la conocida ecuación de Taylor. 
ρ+ρα+τ=τ 00 Gb  ec.[5-20] 
donde 0 representa la densidad inicial de dislocaciones y  la densidad de dislocaciones 
generadas por otros mecanismos. La Tabla 4-X muestra los valores estimados para la 
densidad inicial de dislocaciones en cada uno de los materiales estudiados. 
La Figura 5-12 muestra la relación entre el máximo valor de la dureza y la densidad de 
dislocaciones inicial estimada para todos los materiales estudiados. La correlación 
aproximadamente lineal que se observa entre los materiales estudiados pone de 
manifiesto que, asumiendo la existencia de una relación de proporcionalidad entre la 
dureza y la resistencia a la tracción en el límite elástico, las diferencias en el valor de la 
dureza en los materiales compuestos pueden describirse de forma sencilla mediante la 
ecuación de Taylor. No obstante, para explicar la diferencia con la aleación sin reforzar 




















Figura 5-12. Variación de VHN en función de la densidad de dislocaciones obtenida gracias al análisis 
del envejecimiento de los materiales reforzados mediante el modelo de Taylor. 
5.3.2. Efecto de la textura de la matriz 
A continuación, se cuantifica el efecto de la textura de la matriz sobre las propiedades 
mecánicas utilizando los datos de la ODF obtenida mediante difracción de rayos-x. Este 
efecto puede describirse mediante el valor promedio del factor de Taylor [230, 225, 
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226], que incluido en la ec.[5-20] proporciona la siguiente expresión para la tensión 
real: 
ρ+ρα><+σ=τ>=<σ 00 GbMM  
5.3.2.1. Factor de Taylor 
Los mecanismos de deformación que operan en los granos de un policristal son los 
mismos que en un monocristal; por tanto, debe ser posible relacionar las propiedades 
plásticas de materiales policristalinos y monocristales [230]. 
La ley de Schmidt establece que se produce deformación plástica en un determinado 
sistema de deslizamiento (descrito mediante un plano y una dirección) de un 
monocristal cuando al aplicar una tensión externa σy la tensión de cizalla resuelta en el 
plano y la dirección de deslizamiento alcanza un valor crítico, τc, denominado tensión 





donde m es el factor de Schmidt, m=cosϕ cosλ, siendo ϕ y λ los ángulos que forma la 
fuerza aplicada con el plano y la dirección del sistema de deslizamiento considerado, 
respectivamente (ver Figura 5-13). Por tanto, el factor de Schmidt introduce el carácter 
anisótropo del comportamiento mecánico de un monocristal en un ensayo uniaxial. 
La primera generalización de esta relación al caso de materiales policristalinos fue 
desarrollada por Sachs [227] que propuso que el límite elástico de un policristal puede 
calcularse como el promedio del límite elástico de los cristales que contiene. 
Naturalmente, para ello es necesario conocer la distribución de las orientaciones de 
estos cristales. Para los sistemas de deslizamiento del sistema fcc el valor medio del 
factor de Schmidt es 0.447 de forma que, de acuerdo con el modelo de Sachs, el límite 
elástico de un material policristalino sin textura es: 
cy 238.2 τ=σ  
Este modelo asume, por tanto, la existencia de un único sistema de deslizamiento activo 
en cada grano (isotensión).En el caso de un material con textura sería necesario realizar 
un promedio del factor de Schmidt a todas las orientaciones en función de la densidad 
de probabilidad de las mismas. 












Figura 5-13. Esquema que representa los parámetros que definen el factor de Schmidt en un monocristal. 
Sin embargo, Taylor [228] puso de manifiesto que la compatibilidad en la deformación 
de granos adyacentes en un policristal no se puede conseguir mediante deslizamiento 
simple ya que, si hay un único sistema de deslizamiento activo en todos los granos, no 
es posible alcanzar el mismo estado de deformación en dos granos con diferente 
orientación respecto al esfuerzo aplicado. Por tanto, el modelo de Sachs sólo es útil 
como estimación del límite inferior a la resistencia de un material en un ensayo uniaxial. 
El requerimiento de compatibilidad entre granos durante la deformación plástica es el 
punto crítico del desarrollo propuesto por Taylor [228, 230] que asume el mismo 
cambio de forma en cada grano que en el conjunto del policristal (isodeformación). 
El trabajo por unidad de volumen, dw, realizado como consecuencia del deslizamiento 
en todos los sistemas activos en un determinado grano viene dado por: 




ic  (donde para cristales fcc i=1, 2,..., 12) 
asumiendo el mismo valor de la tensión crítica de cizalla resuelta en todos los sistemas 
activos (τc=cte) y siendo dγi el elemento diferencial de deformación por cizalla 




La Figura 5-14 muestra los planos y sistemas de deslizamiento correspondientes a una 
estructura cristalina cúbica centrada en caras. Asimismo, la Tabla 5-IV muestra la 
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denominación de los sistemas de deslizamiento correspondientes a una estructura 
cristalina cúbica centrada en caras. 
 
Figura 5-14. Representación esquemática de los planos y direcciones de deslizamiento correspondiente a 
un cristal fcc. 
En un ensayo uniaxial, tomando el eje z como dirección de esfuerzo, el trabajo realizado 
por la tensión aplicada, σz, se expresa como σzdεz, siendo dεz el elemento diferencial de 
deformación normal a la dirección z. Por tanto, el diferencial de trabajo en cada grano 
puede expresarse: 











El valor M, constante para cada grano, se denomina factor de Taylor y depende sólo de 
la orientación del grano respecto a la dirección de esfuerzo para un ensayo uniaxial 
(tracción/compresión). La hipótesis de compatibilidad en la deformación que asume 
Taylor en su desarrollo se refleja en el hecho de que dεz, debe ser la misma para todos 
los granos e igual a la deformación de la muestra. 
Así, calculando M para todas las posibles orientaciones en el triángulo estereográfico 
estándar y estimando su promedio, <M>, es posible determinar el límite elástico de un 
policristal sin textura: 





dd z  
En el caso de un material con textura es necesario integrar la densidad de probabilidad, 
f(g), a las distintas orientaciones para obtener el valor promedio del factor de Taylor. 
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Para calcular el valor de M correspondiente a un grano con una determinada orientación 
es preciso expresar dγ y dεz en el mismo sistema de referencia. 
 
Plano a (111) b (1  1  1) c (1  11) d (11  1) 
Dirección 011    101   110 01 1    101   110 011    101   11 0 01 1    101   110 
Sistema aI      aII     aIII bI      bII     bIII cI      cII     cIII dI      dII     dIII 
Tabla 5-IV. Designación de los sistemas de deslizamiento en un cristal fcc. 
 1 2 3 
X cosφ senφ 0 
Y 
-cosΘsenφ cosΘcosφ senΘ 
Z senΘsenφ -senΘcosφ cosΘ 
Tabla 5-V. Cosenos directores entre los ejes de la muestra (x, y, z) y los ejes del cristal (1, 2, 3). Los 
ángulos Θ y φ describen el eje de tracción z en el sistema de referencia del cristal. Este 
conjunto de valores permite definir la matriz R de rotación entre ambos sistemas de 
referencia. 
Para ello, en primer lugar, se transforman las componentes del tensor de deformación 
referidas al sistema de la muestra, dεx, dεy,..., dγyz, en función de las correspondientes en 
el sistema de referencia de los ejes del cristal, dε1, dε2,..., dγ23. Finalmente, es posible 
obtener su expresión en términos de las deformaciones en cizalla elementales dγi, 
referidas a los sistemas de deslizamiento, {111}<110>, característicos del sistema fcc. 
En el caso de un ensayo uniaxial a lo largo del eje Z (dεx=dεy=-dεz/2 y dγxy=dγyz=dγxz=0) 
resulta relativamente sencillo obtener la expresión del tensor de deformación en el 
sistema de referencia del cristal a partir de la transformación de coordenadas definida 
por la matriz, R, de cosenos directores (ver Tabla 5-V): ε123=R-1·εxyz R. Así, mediante 
un sencillo cálculo, es posible obtener: 
dεz=sen2Θsen2φdε1+sen2Θsenφcosφdε2+senΘsenφ(senΘcosφ+cosΘ)dε3+sen2Θsenφ(cosφ
+senφ)dγ12+senΘsenφ(senΘsenφ+cosΘ)dγ13 +senΘsenφ(senΘcosφ+cosΘ)dγ23 
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Del mismo modo, utilizando los cosenos directores (ver Tabla 5-VI), es posible expresar 
las componentes del tensor de deformación en términos de la deformación asociada a 
cada sistema de deslizamiento: 
dε1=(-dγaII+dγaIII-dγbII+dγbIII-dγcII+dγcIII-dγdII+dγdIII)/ 6  
dε2=(dγaI-dγaIII+dγbI-dγbIII+dγcI-dγcIII+dγdI-dγdIII)/ 6  
dε3=(-dγaI+dγaII-dγbI+dγbII-dγcI+dγcII-dγdI+dγdII)/ 6  ec.[5-21] 
dγ12=1/2(γ12+γ21)=(dγaI-dγaII+dγbI-dγbII-dγcI+dγcII-dγdI+dγdII)/ 6  
dγ13=1/2(γ13+γ31)=(-dγaI+dγaIII+dγbI-dγbIII+dγcI-dγcIII-dγdI+dγdIII)/ 6  
dγ23=1/2(γ23+γ32)=(dγaII-dγaIII-dγbII+dγbIII+dγcII-dγcIII-dγdII+dγdIII)/ 6  
Las tres primeras ecuaciones no son independientes debido a la invariancia de volumen, 
de forma que dε1+dε2+dε3 = 0 y sólo hay cinco ecuaciones independientes. Por tanto, un 
estado de deformación genérico, que es el que caracteriza a un grano orientado al azar 
en un policristal, requiere que, al menos, cinco términos de cizalla sean no nulos, es 
decir, que existan cinco sistemas de deslizamiento activos. Como consecuencia, si en 
cualquier grano de un policristal hubiera menos de 5 sistemas de deslizamiento activos 
bajo unas condiciones de deformación dadas, el cristalito orientado al azar no podría 
someterse a un cambio de forma arbitrario y, por tanto, no podría garantizar la 
compatibilidad en la deformación de la muestra. 
El sistema de ecuaciones descrito por la ec.[5-21] no puede resolverse directamente ya 
que existen 12 incógnitas y tan solo 5 ecuaciones linealmente independientes. El 
modelo de Taylor [229] asume que la deformación tendrá lugar de tal forma que 
minimice la energía empleada en el deslizamiento. Teniendo en cuenta que la tensión 
crítica de cizalla resuelta es la misma para todos los sistemas de deslizamiento activos 
minimizar la energía, Σi(τcdγi), es equivalente a minimizar Σi(dγi)=dγ. Además, Taylor 
supuso en este punto que el mínimo trabajo debe corresponder a la deformación en el 
menor número posible de sistemas de deslizamiento, es decir, en 5, mientras los 7 
sistemas restantes permanecen inactivos. 
Bajo esta hipótesis, realizando el cálculo para todas las combinaciones posibles de 
sistemas activos e inactivos es posible obtener el valor del factor M. Inicialmente, el 
número posible de combinaciones de 5 elementos en un grupo de 12 es 792. Sin 
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embargo, muchas de estas combinaciones no conducen a 5 sistemas independientes por 
lo que, más tarde Taylor mostró que el número de combinaciones a analizar puede 
reducirse a 96. Finalmente, obtuvo un valor promedio <M>=3.06 correspondiente a un 
material con estructura fcc, policristalino y sin textura. 
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Tabla 5-VI. Cosenos directores entre los sistemas de deslizamiento y los ejes del cristal. Los cosenos 
correspondientes al ángulo con el plano de deslizamiento se denotan utilizando la letra l y 
dos subíndices con el símbolo del plano y del eje, respectivamente, v.g. la1. Asimismo, los 
correspondientes al ángulo con la dirección de deslizamiento se denotan con el símbolo de 
la dirección y del eje correspondiente, v.g. lI1. 
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5.3.2.2. Modelo de Bishop y Hill 
En el estudio de la deformación plástica de un material policristalino, Bishop y Hill 
[229, 230, 231, 232] desarrollaron una aproximación similar a la de Taylor, pero a partir 
del estudio de los estados de tensiones que pueden activar, al menos, cinco sistemas de 
deslizamiento durante la deformación. 
A partir de la expresión del trabajo por unidad de volumen empleado para alcanzar un 
determinado estado de deformación mediante una única componente del tensor de 






















































El factor de Taylor, M, viene dado por M=(1/τc)dw/dεz=σz/τc. Como se ha visto 
anteriormente, es posible obtener el valor de <M> para un material policristalino con 
textura realizando un promedio para todas las posibles orientaciones en función de su 
densidad de probabilidad descrita por la ODF. 
Utilizando los cosenos directores descritos en la Tabla 5-VI se puede resolver el valor 
de la tensión en cada sistema de deslizamiento a partir de las componentes del tensor de 
tensiones en el sistema de referencia intrínseco a cada cristalito. Así, para la tensión de 
cizalla correspondiente al plano a y la dirección I se obtiene: 
σaI=la1lI1σ11+la2lI2σ22+la3lI3σ33+(la1lI2+la2lI1)σ12+(la1lI3+la3lI1)σ13+(la2lI3+la3lI2)σ23 
y del mismo modo para el resto de sistemas de deslizamiento. Reemplazando los valores 
de los cosenos directores de la Tabla 5-VI, y considerando que en un determinado 
sistema de deslizamiento, el inicio de la deformación plástica se produce cuando la 
tensión alcanza el valor τc se obtiene el siguiente sistema de ecuaciones para el límite 
elástico en todos los sistemas de deslizamiento: 
σaI:(σ22-σ33+σ12-σ13)= c6τ ;σaII:(-σ11+σ33-σ12+σ23)= c6τ ;σaIII:(σ11-σ22+σ13-σ23)= c6τ  
σbI:(σ22-σ33+σ12+σ13)= c6τ ;σbII:(-σ11+σ33-σ12-σ23)= c6τ ;σbIII:(σ11-σ22-σ13+σ23)= c6τ  
σcI:(σ22-σ33-σ12+σ13)= c6τ ;σcII:(-σ11+σ33+σ12+σ23)= c6τ ;σcIII:(σ11-σ22-σ13-σ23)= c6τ  
σdI:(σ22-σ33-σ12-σ13)= c6τ ;σdII:(-σ11+σ33+σ12-σ23)= c6τ ;σdIII:(σ11-σ22+σ13+σ23)= c6τ
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Por otra parte, el valor τc debe alcanzarse en 5 sistemas de deslizamiento sin ser 
excedido en ninguno de los otros 7. Para el sistema anterior esta restricción se expresa 
como sigue: 
|σ22-σ33±σ12±σ13| τ≤ 6  
|-σ11+σ33±σ12±σ23| τ≤ 6  
|σ11-σ22±σ13±σ23| τ≤ 6  
Bishop y Hill mostraron [231, 232] que existen 28 estados de tensiones que satisfacen el 
sistema de ecuaciones sin violar las restricciones anteriores (56 si se consideran los 
correspondientes valores de signo opuesto). 
La Tabla 5-VII describe los sistemas de deslizamiento activos en cada uno de estos 
posibles estados. El valor apropiado de M puede obtenerse aplicando el principio de 
máximo trabajo virtual: 
"Cuando un material se deforma bajo la acción de un determinado estado de tensiones, 
el estado de deformación resultante es tal que maximiza la energía disipada". 
Así, se obtiene: 













































=τ⋅  ec.[5-22] 
En el caso de un ensayo uniaxial a lo largo del eje Z (dεx=dεy=-dεz/2 y dγxy=dγyz=dγxz=0) 
es posible obtener las expresiones dε1/dεz, dε2/dεz, dγ12/dεz, dγ13/dεz y dγ23/dεz a partir de 
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nº Sistemas de deslizamiento activos en estructuras cristalinas fcc 
 aI  aII  aIII bI  bII  bIII cI  cII  cIII dI  dII  dIII 
1 +    -     0 +    -     0 +    -     0 +    -     0 
2 0   +     - 0   +     - 0   +     - 0   +     - 
3 -    0    + -    0    + -    0    + -    0    + 
4 0   +     - 0   -     + 0   +     - 0   -     + 
5 -    0    + +    0    - +    0    - -    0    + 
6 +    -     0 +    -     0 -    +     0 -    +     0 
7 0   -     + +    -     0 +    -     0 0   -     + 
8 +    -     0 0    -     + 0    -     + +    -     0 
9 -    +     0 -    0     + -    +     0 -     0    + 
10 -     0     + -    +     0 -     0     + -    +     0 
11 +    0    - +    0    - 0    +     - 0    +     - 
12 0    +     - 0    +     - +    0    - +    0    - 
13 +    0    - +    -     0 0    +     - 0    0    0 
14 +    -     0 +    0    - 0    0    0 0    +     - 
15 0    +     - 0    0    0 +    0    - +    -     0 
16 0    0    0 0    +     - +    -     0 +    -     0 
17 0    -     + +    -     0 0    0    0 -     0     + 
18 +    -     0 0    -     + -     0     + 0    0    0 
19 -     0     + 0    0    0 +    -     0 0    -     + 
20 0    0    0 -     0     + 0    -     + +    -     0 
21 -    +     0 0    0    0 0    +     - -     0     + 
22 -     0     + 0    +     - 0    0    0 -    +     0 
23 0    +     - -     0     + -    +     0 0    0    0 
24 0    0    0 -    +     0 -     0     + 0    +     - 
25 -    +     0 0    0    0 +    0    - 0    -     + 
26 +    0    - 0    -     + -    +     0 0    0    0 
27 0    -     + +    0    - 0    0    0 -    +     0 
28 0    0    0 +    -     0 0    +     - -     0     + 
Tabla 5-VII. Estados de tensión identificados por Bishop y Hill. 
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Sustituyendo en ec.[5-22] se obtiene la expresión del factor de Taylor en términos de los 
diferentes estados de tensiones: 
( ) ( )










































El valor de M se obtiene sustituyendo en ec.[5-23] los estados de tensiones identificados 
anteriormente en el modelo y seleccionando el máximo. Como consecuencia se 
distinguen cinco regiones en el triángulo estereográfico estándar correspondientes a 
cinco estados diferentes de tensión identificados en la Tabla 5-VII: -1, 9, 4, 23, -27. 
5.3.2.3. Cálculo de <M> para un material con textura 
Utilizando la densidad de probabilidad de orientaciones expresada mediante la función 
de distribución de orientaciones es posible obtener el valor medio del factor de Taylor 
de acuerdo con el modelo de Bishop-Hill: 
( ) ( ) ( ) ( ) ΦϕϕΦΦϕϕ=>=< 'd'd'd'sen',','fN'dg'gf'gMM 2121  
El método de integración numérica expuesto anteriormente ha permitido obtener el 
valor de <M> para todos los materiales estudiados a partir de las medidas de la textura 
de la matriz. Estos valores se presentan en Tabla 5-VIII. Como se observa, las 
diferencias entre los distintos materiales son pequeñas, si bien son superiores en los 
materiales con mayor presencia de la componente <111>, es decir, la aleación sin 
reforzar y los materiales compuestos extruidos a temperatura elevada. No obstante, 
todos los materiales muestran unos valores de <M> comprendidos entre 3.0 y 3.3. Los 
valores más elevados corresponden al material sin reforzar y a los materiales reforzados 
extruidos a temperatura más alta como puede deducirse de la mayor fracción de 
componente <111> presente en todos ellos. 
El hecho de que la fracción en volumen de las distintas componentes de textura apenas 
varíe con los tratamientos térmicos implica asimismo que el factor de Taylor no sufre 
modificaciones significativas incluso tras tratamientos de 100h a 520ºC. 
Respecto a la deformación plástica, se ha estudiado el efecto de la misma mediante el 
cálculo de <M> en el material reforzado C38 tras una deformación del 5%, tanto en 
tracción como en compresión. Los resultados obtenidos ponen de manifiesto que el 
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valor de <M> apenas varía con la deformación. Esto es debido a que la elevada fracción 
en volumen de las componentes <111> y <100> en el material de partida dificulta la 
evolución de la textura del material con la deformación plástica, ya que se trata de 
orientaciones estables para ensayos axisimétricos. 
 






Tabla 5-VIII. Valor promedio del factor de Taylor para los materiales sin deformación de acuerdo con el 
modelo de Bishop-Hill. 
5.3.3. Efecto de la transferencia de carga 
Otro de los mecanismos relevantes a considerar es el efecto de la transferencia de carga 
de la matriz a las partículas de refuerzo. En este sentido, como se verá a continuación, 
tanto la morfología como la orientación de las partículas de refuerzo juegan un papel 
fundamental.  
5.3.3.1. Modelo de transferencia de carga 
El modelo utilizado en este trabajo está basado en el clásico propuesto por Cox [97] 
cuya principal hipótesis es la existencia de una tensión de cizalla en la intercara 
matriz/refuerzo generada por el desplazamiento relativo que se produce entre las dos 
fases al someter al material a un determinado esfuerzo, como consecuencia del diferente 
módulo elástico de las mismas. Esta tensión de cizalla, máxima en los extremos de la 
fibra y nula en el centro de la misma, es responsable de la transmisión de parte de la 










donde σf es la tensión soportada por la fibra a lo largo de la fibra (eje x), τi la tensión de 
cizalla en la intercara y df el diámetro de la fibra. Aunque no se conoce la variación de 
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τm a lo largo de la fibra es posible resolver la ec.[5-24] realizando una aproximación de 
campo lejano consistente en suponer que el efecto de la transferencia de carga 
desaparece a una distancia equivalente a la mitad de la distancia entre partículas. Por 
tanto, existe un límite superior para la fracción en volumen de partículas de refuerzo que 
viene definido por la validez de la aproximación anterior y que habitualmente se sitúa 
en el 20% [103]. De este modo, cuando matriz y fibra deforman elásticamente, la 




















ff  ec.[5-25] 
siendo Ef el módulo elástico de la fibra, ε la deformación del material, df el diámetro de 
las fibras de refuerzo, S la relación longitud/diámetro de la fibra (=L/df, donde L es la 
longitud de la fibra) y β una constante que depende de la fracción en volumen de las 
partículas de refuerzo y de las constantes elásticas de matriz y refuerzo. La Figura 5-15 
muestra la variación de la tensión a lo largo de la fibra de acuerdo con ec.[5-25]. Como 
se observa la tensión es máxima en el centro de la fibra y se anula en los extremos, 
además, el nivel de tensión soportado por la fibra aumenta a medida que se incrementa 
la deformación del material. Por último, la dependencia de σf con la relación 
















Figura 5-15. Representación esquemática de la variación de la tensión a lo largo de la fibra, de acuerdo 
con el modelo de shear-lag para distintos valores de la deformación ε1<ε2<ε3. 
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Por tanto, no existe ninguna dependencia con el tamaño de las partículas de refuerzo. Es 
decir, el modelo de transferencia de carga, como se apuntó anteriormente, no tiene en 
consideración efectos de tamaño, propios de la microestructura de los materiales. 
Por otra parte, si la intercara entre la matriz y el refuerzo es lo suficientemente fuerte 
para permitir que la matriz se deforme plásticamente sin que exista descohesión, como 
sucede habitualmente en los materiales compuestos de matriz metálica, es posible 
obtener una expresión sencilla para la variación de la tensión a lo largo de la fibra. Esta 
microdeformación plástica en la intercara se produce antes de que el resto de la matriz 
comience a deformar plásticamente y, por tanto, sea posible medir macroscópicamente 
la deformación plástica del material. De acuerdo con el modelo propuesto por Kelly y 
Davies [99], si se desprecia la interacción del fenómeno de transferencia de carga con 
los procesos de endurecimiento que tienen lugar durante la deformación plástica de la 
matriz de forma que la tensión de cizalla en la intercara, τi, pueda considerarse 
constante a lo largo de la fibra y se supone que este valor es igual a la tensión que 




x2L2x −τ=σ ; x>0 
De acuerdo con este modelo la tensión en la fibra crece linealmente con la distancia a 




L2x τ=σ  




















σ=σ=σ   
donde la tensión de cizalla en la intercara, τm, se asume como σm/2 de acuerdo con el 
criterio de Tresca. El hecho de que τm pueda considerarse constante en la intercara a lo 
largo de la fibra está sujeto a que el efecto de los procesos de endurecimiento sobre la 
intercara pueda considerarse despreciable [99, 233]. Como se verá en el siguiente 
apartado el origen de las dislocaciones responsables del endurecimiento refuerza esta 
hipótesis. 
Sin embargo, la carga soportada por la fibra no crece indefinidamente en función de la 
relación longitud/diámetro de la misma. Existe una longitud crítica, Lc, que se alcanza 
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cuando la deformación elástica, εf, correspondiente a σf es igual a la deformación del 
material compuesto, ε, de forma que la matriz y la fibra adyacente deformarían en 
condiciones de isodeformación equivalente a un material compuesto continuo. Por 







=  ec.[5-26] 
Para fibras con una longitud igual o superior a Lc existe una zona central, cuyo tamaño 
se incrementa a medida que aumenta la longitud en la que la fibra deforma 
elásticamente bajo condiciones de isodeformación, en la que la tensión soportada por la 
fibra es constante e igual a Efε, como se aprecia en Figura 5-16. 
De acuerdo con las características de los materiales utilizados en este trabajo el menor 
valor de Lc~3µm se obtiene cuando la matriz comienza a deformar plásticamente 













Figura 5-16. Representación de la variación de la tensión en la fibra a lo largo de la longitud de la misma 
de acuerdo con el modelo de shear-lag para distintos valores de la longitud de la fibra. Se 
observa que cuando la longitud supera el valor crítico Lc aparece una región central en la 
que el valor de la tensión es constante (Efε) y que deforma bajo condiciones de 
isodeformación con la matriz. 
Por otra parte, si el nivel de la tensión transferida a la fibra superara la máxima 
resistencia mecánica de ésta, σfM, se produciría la fractura de la misma lo que implicaría 
ANÁLISIS Y DISCUSIÓN 
147 
un deterioro notable de las propiedades mecánicas del material compuesto que es mucho 
más difícil de estudiar desde el punto de vista analítico debido a la elevada complejidad 
de la distribución de tensiones en el material [106, 107]. Así pues, es posible estimar la 








Sustituyendo de nuevo las características de los materiales utilizados y utilizando en 
este caso el valor σm(UTS)≈454MPa se obtiene Lcf~15µm que es muy superior al valor 
promedio de la longitud de las fibras de los materiales. Por ello, de acuerdo con este 
modelo, no se espera la fractura de las mismas durante los ensayos de tracción. 
En el caso de fibras cuya relación longitud/diámetro es pequeña el efecto de la tensión 
en los extremos de la fibra no puede despreciarse de forma que, de acuerdo con el 
modelo propuesto por Nardone y Prewo [87], se asume un valor equivalente al de la 

























Una vez obtenida la expresión para la tensión en la fibra es posible estimar la tensión en 
una sección del material perpendicular a la dirección de aplicación de la carga puede 









SV1VV1 fmfffmc  ec.[5-27] 
Por tanto, de acuerdo con este modelo, el efecto de transferencia de carga depende 
únicamente de la relación longitud/diámetro, S, y de la fracción en volumen de 
partículas de refuerzo. Sin embargo, mientras el valor de la fracción en volumen es un 
valor conocido, el parámetro S depende en gran medida de las condiciones del 
procesado como consecuencia de la fractura y orientación de los whiskers en el material 
durante el proceso de extrusión. 
En general, en los materiales compuestos consolidados se distinguen dos poblaciones 
diferenciadas de partículas reforzantes: por un lado están los whiskers con una relación 
longitud diámetro muy inferior a la de los de partida pero que presentan cierto grado de 
alineamiento con la dirección de extrusión y por otro las partículas, orientadas al azar y 
Microestructura, cinética de precipitación y propiedades mecánicas de materiales compuestos extruidos a diferentes temperaturas 
148 
aproximadamente equiaxiales, que son el resultado de múltiples fracturas de los 
whiskers y aquellos whiskers que por su morfología o distribución espacial inicial no 
han llegado a orientarse con la dirección de extrusión (ver Figura 5-17). 
 
Figura 5-17. Micrografía que muestra los dos tipos de poblaciones que se distinguen habitualmente en los 
whiskers de refuerzo: A) partículas sin orientación definida o aproximadamente equiaxiales 
y B) partículas orientadas a lo largo de la dirección de extrusión (horizontal en la 
micrografía). 
5.3.3.2. Efecto de las partículas orientadas al azar 
Si el material reforzado contiene una población de whiskers orientados (Pw) y otra de 
partículas equiaxiales y whiskers orientados al azar (Pp=1-Pw) de forma que tan sólo los 
whiskers orientados presentan un valor de S>1, la ec.[5-27] puede transformarse en: 








V1VV1 wfmfffmc  ec.[5-28] 
De esta forma, el efecto de S se reduce, tan sólo, a la fracción en volumen de partículas 
que presentan cierto grado de orientación con la dirección de extrusión. 
5.3.3.3. Efecto de la desorientación de los whiskers 
Recientemente, Hong y Chung [163] introdujeron el efecto de la desorientación de los 
whiskers en el modelo clásico de transferencia de carga. Así, para un whisker que 
presenta un ángulo de desorientación Θ respecto al eje de esfuerzo, el valor efectivo de 
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Los whiskers presentan diferentes orientaciones respecto a la dirección de esfuerzo que 
pueden representarse mediante una función de distribución de orientaciones con 
simetría cilíndrica respecto al eje de extrusión. Por tanto, se tiene: 

























donde f(Θ) es la fracción de whiskers que forman un cierto ángulo Θ con la dirección de 
esfuerzo y L(Θ) puede estimarse de acuerdo con las medidas de análisis de imagen 
realizadas en 4.5. Si además se consideran las medidas de f(Θ) presentadas en 4.4 es 
posible obtener la siguiente expresión para el valor efectivo de la relación 
longitud/diámetro: 
( )











































Figura 5-18. Representación esquemática de la descomposición de tensiones sobre una fibra que presenta 
un ángulo 
 con la dirección de esfuerzo. 
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La Tabla 5-IX muestra los valores de Pw, y del parámetro S, para todos los materiales 
reforzados, obtenidos mediante integración numérica de la ec.[5-29] utilizando el valor 
promedio df=0.5m. Asimismo, sustituyendo el valor de S dado por la ec.[5-29] en 
ec.[5-28] es posible obtener el factor de refuerzo por transferencia de carga, FTC, cuyos 
valores, para todos los materiales estudiados, se muestran también en Tabla 5-IX. 
( ) mTCfffmc FVV1 σ⋅=σ+−σ=σ  
Se observa que, a pesar de las diferencias de longitud y de orientación de los whiskers, 
el efecto de transferencia de carga es similar en todos los materiales y, tan sólo, 
ligeramente superior al correspondiente a partículas equiaxiales (FTC(equiaxiales)=1.08) 
por lo que el efecto asociado a la diferente orientación y relación longitud/diámetro de 
los whiskers entre los materiales compuestos es de segundo orden y presenta una 
dependencia muy débil con la dirección de ensayo. Este hecho se relaciona con el 
comportamiento lineal observado en el análisis del envejecimiento acelerado mediante 
las curvas de VHN y representado en la Figura 5-12. Si se toma el valor promedio 
FTC=1.13, para los materiales compuestos y se elimina el efecto de la transferencia de 
carga es posible obtener la evolución del máximo de VHN en función de la densidad de 



















Figura 5-19. Variación de VHNmáx con la densidad de dislocaciones una vez eliminada la contribución de 
la transferencia de carga en los materiales compuestos. 
El valor de la pendiente del ajuste lineal obtenido en la Figura 5-19 puede relacionarse 
con el modelo de Taylor utilizando la equivalencia entre VHNmáx y el límite elástico, σy, 
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propuesto por Cahoon et al. [234, 235] para una aleación Al-Mg-Si (65S) solubilizada, 
templada en agua y envejecida a 160ºC durante 48horas: 
ymáx 4VHN σ⋅≈  
de forma que es posible obtener una estimación de la constante α utilizando 























que corresponde aproximadamente al valor calculado mediante modelos teóricos [207, 
223]. 
Las desviaciones del comportamiento lineal se pueden interpretar teniendo en cuenta 
que se utiliza un valor promedio del factor de Taylor y que existen diferencias en el 
estado de precipitación. Además, la correlación entre dureza y resistencia a la tracción 
no tiene una extrapolación sencilla en el caso de materiales reforzados, como han puesto 
de manifiesto Shen et al. [237], especialmente en el caso de que se produzca fractura de 
partículas de refuerzo durante el ensayo de tracción. Por todo ello, la conclusión anterior 
debe ser considerada sólo como una aproximación. 
 
Material PW S FTC 
C32 0.26 3.04 1.12 
C34 0.23 3.04 1.11 
C38 0.31 3.71 1.14 
C45 0.31 3.22 1.13 
Tabla 5-IX. Valores de la fracción en volumen de whiskers, Pw, el promedio de la relación 
longitud/diámetro, S, y el factor de refuerzo debido a la transferencia de carga, FTC, para 
todos los materiales estudiados. 
Por último, es posible combinar el efecto de la transferencia de carga con los descritos 
en los apartados anteriores sustituyendo el valor de la resistencia mecánica de la matriz 
de cada material compuesto. De este modo se obtiene: 
( )ρ+ρα><+σ=σ 00TCc GbMF  ec.[5-30] 
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Esta ecuación describe, por tanto, el comportamiento mecánico en el rango plástico de 
los materiales reforzados incorporando los efectos de la densidad inicial de 
dislocaciones, la textura y la transferencia de carga. 
5.3.4. Modelos de endurecimiento 
5.3.4.1. Comportamiento mecánico para pequeñas deformaciones 
Una de las principales diferencias que se observan al comparar el comportamiento 
mecánico de los materiales compuestos y la aleación sin reforzar es que, mientras los 
materiales reforzados presentan un rápido endurecimiento en los primeros estados de la 
deformación, la aleación sin reforzar apenas endurece para deformaciones reales 
inferiores a 0.01. La Figura 5-20 ilustra este hecho comparando la velocidad de 
endurecimiento de todos los materiales correspondiente a los ensayos de tracción hasta 




















Figura 5-20. Variación de la velocidad de endurecimiento con la deformación plástica obtenida derivando 
numéricamente los ensayos de tracción de todos los materiales. 
Este fenómeno se asocia a que las dislocaciones se encuentran inicialmente ancladas por 
los precipitados de forma que la resistencia mecánica del material en este estado de 
precipitación está fuertemente condicionada por la interacción dislocación-precipitado 
que se produce habitualmente mediante el mecanismo de cizalla de los mismos [60] (ver 
Figura 5-21). 
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Como la densidad de dislocaciones libres del anclaje de los precipitados es muy baja en 
la aleación sin reforzar, la interacción entre las mismas y, por tanto, el endurecimiento 
son poco significativos. 
Sin embargo, en los materiales reforzados, la elevada densidad de dislocaciones de 
partida permite la existencia de una mayor densidad de dislocaciones móviles de forma 
que la interacción entre dislocaciones y, como consecuencia, el fenómeno de 
endurecimiento se manifiestan desde el inicio de la deformación plástica. 
Para contrastar esta hipótesis se realizaron ensayos de tracción en las mismas 
condiciones con probetas de la aleación sin reforzar de la misma geometría pero 
sometidas a un tratamiento previo de sobre-envejecimiento consistente en un 
tratamiento isotermo a 300ºC durante 100h. Con este tratamiento se consiguen 
precipitados estables de Mg2Si, incoherentes con la matriz y con una distancia 
interparticular suficientemente grande como para permitir la existencia de una densidad 
significativa de dislocaciones móviles en el inicio de la deformación plástica. 
La Figura 5-22 muestra de forma comparativa el inicio de la deformación plástica 
correspondiente a la aleación envejecida al pico de dureza y sobre- envejecida. Como se 
esperaba, la aleación sobre-envejecida muestra una velocidad de endurecimiento 
significativa desde el inicio de la deformación. 
 
Figura 5-21. Micrografía de campo oscuro (TEM) tomada en una probeta del material sin reforzar 
deformada hasta ε=0.004 y que muestra una línea de dislocación anclada por la 
precipitación coherente. 























Figura 5-22. Estado inicial de la deformación plástica en la aleación sin reforzar envejecida al pico de 
dureza (precipitados coherentes), σp, y sobre-envejecida (precipitados incoherentes), σo, que 
pone de manifiesto la influencia del estado de precipitación sobre el comportamiento 
mecánico en el inicio del rango plástico. 
DISLOCACIONES GEOMÉTRICAMENTE NECESARIAS 
Como se sabe, las dos fases que componen los materiales compuestos presentan un 
comportamiento mecánico claramente diferenciado; mientras la matriz metálica 
deforma plásticamente, las partículas cerámicas son rígidas e indeformables. Por ello, 
durante la deformación plástica se producen en la matriz de Al gradientes de 
deformación que dan lugar a la generación de las denominadas dislocaciones 
geométricamente necesarias (GND). 
Si no se consideran fenómenos de restauración, la acumulación de GND es un factor 
decisivo en la elevada velocidad de endurecimiento de los materiales reforzados. De 
acuerdo con el modelo propuesto por Ashby [222], la densidad de dislocaciones 













=ρ  ec.[5-31] 
donde ρG es la densidad de GND, γ es la deformación plástica por cizalla, b es el vector 
de Burgers para Al y λG es una medida de la distancia entre partículas de SiC, que se 
puede interpretar como la distancia que se mueven las GND [95]. Este parámetro es 
característico de la microestructura del material e independiente de la deformación. 
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Por otra parte, según se ha estudiado anteriormente, en los materiales reforzados existe 
una elevada densidad inicial de dislocaciones, ρ0, que se generan como consecuencia de 
la diferencia entre el coeficiente de expansión térmica de la matriz y del refuerzo. 
Suponiendo que la densidad de dislocaciones total en los primeros estados de la 
deformación, ρT, es la suma de las dos contribuciones (T=0+G) la tensión real para la 
deformación plástica en los materiales compuestos, σC, puede obtenerse, de acuerdo con 




















































































Figura 5-23. Ajuste de las curvas de tracción de los materiales reforzados en el intervalo inicial de 
deformación plástica de acuerdo con el modelo de GND desarrollado por Ashby. 
La curva σ-ε de los materiales reforzados se ha ajustado a este comportamiento en un 
intervalo de deformación entre 0.001 y 0.005 utilizando para ello valores de G 
correspondientes a la distancia media interparticular que fueron calculados mediante 
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análisis de imagen sobre micrografías de barrido obtenidas a partir de secciones 
transversales de los materiales reforzados de acuerdo con el procedimiento descrito en 
4.5. 
Para deformaciones aún menores, Humphreys ha propuesto otros mecanismos que 
controlan el endurecimiento [118]. 
La Figura 5-23 muestra los ajustes obtenidos para todos los materiales reforzados. 
Como se aprecia, la ec.[5-32] describe muy bien el comportamiento de estos materiales 
en el intervalo de deformación considerado. Sin embargo, se observa que para 
deformaciones superiores es necesario considerar otras contribuciones ya que la 
ec.[5-32] predice valores mucho más elevados de la velocidad de endurecimiento, como 
















Figura 5-24. Extrapolación del ajuste utilizando el modelo de Ashby hasta una deformación real de 0.02 
en el material C32 que pone de manifiesto el efecto de otras contribuciones para describir el 
endurecimiento de estos materiales. 
La Tabla 5-X presenta los valores de σ0 obtenidos del ajuste y que representan la 
contribución de distintos mecanismos que, como se ha visto, manifiestan una 
dependencia débil con la presencia de partículas de refuerzo, como el estado de la 
precipitación, el tamaño de grano, etc. 
Como se mostró en el apartado anterior, la descripción de la respuesta mecánica en 
tracción de los materiales estudiados en límite elástico convencional (ε=0.002) revela 
que el principal efecto reforzante corresponde a la densidad de dislocaciones generadas 
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durante el temple como consecuencia del diferente valor del coeficiente de expansión 
térmica de matriz y refuerzo. Las contribuciones de la textura y la transferencia de carga 
dan lugar a efectos de segundo orden. 
 
Material λG (10-6m) σ0 (MPa) 
C32 4.6 284 
C34 4.0 306 
C38 3.3 323 
C45 3.2 309 
Tabla 5-X. Valores de G y σ0 obtenidos del ajuste con el modelo de Ashby de los datos experimentales 
de los ensayos de tracción de los materiales reforzados. 
Asimismo, en el inicio de la deformación plástica la matriz de los materiales reforzados 
endurece mucho más rápido que la aleación sin reforzar debido fundamentalmente a la 
generación de GND para acomodar la deformación plástica de la matriz entorno a las 
partículas de refuerzo. 
5.3.4.2. Modelo de Kocks-Mecking 
El incremento de la deformación plástica en los materiales compuestos puede implicar 
la aparición de fenómenos de restauración dinámica, incluso a bajas temperaturas [238]. 
Varios modelos propuestos para describir el endurecimiento de materiales que 
experimentan restauración dinámica consideran que la evolución de la densidad de 
dislocaciones puede describirse en términos de dos contribuciones independientes, 

















El primer término corresponde a la acumulación de dislocaciones durante la 
deformación por lo que contribuye a incrementar la velocidad de endurecimiento 
mientras el segundo representa los procesos de restauración dinámica que tienen lugar 
en el material reduciendo la velocidad de endurecimiento. 
En el material sin reforzar la contribución fundamental al término de acumulación 
procede principalmente de la interacción entre dislocaciones, SD, por lo que es muy 
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sensible a la microestructura, aunque de acuerdo con Estrin y Mecking [240] puede 
considerarse constante ante la presencia de partículas de segunda fase y pequeño tamaño 
de grano. 
En estas condiciones este término se asume, de acuerdo con consideraciones puramente 
estereológicas, como inversamente proporcional al promedio de distancia entre 
dislocaciones, es decir, proporcional a la raíz cuadrada de la densidad de dislocaciones 










siendo k1 una constante que depende de la microestructura. 
 
Figura 5-25. Evolución con la deformación plástica de la densidad de dislocaciones almacenadas 
estadísticamente y de la densidad de GND en función de la distancia interparticular [222]. 
En los materiales reforzados, sin embargo, se va a considerar una contribución adicional 
al término de acumulación de dislocaciones. De acuerdo con lo expuesto en el apartado 
anterior, esta contribución es debida a las GND generadas por la existencia de 
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gradientes de deformación en la matriz y es, por tanto, sensible a la morfología y 
distribución de las partículas de refuerzo aunque se mantiene constante durante la 













De acuerdo con el trabajo de Ashby [222], para la distancia media entre partículas 
existente en los materiales estudiados (<10m) la densidad de GND es varios órdenes 
de magnitud superior a la de SD hasta deformaciones reales del 20% por lo que no se 
considerará la contribución de estas últimas al endurecimiento de los materiales 
reforzados (ver Figura 5-25). De este modo se incluye dentro del modelo desarrollado 
por Kocks y Mecking la contribución al término de generación de dislocaciones 
propuesta por Ashby para este tipo de materiales. 
Por otra parte, el término de restauración dinámica puede describirse en todos los 










Como la restauración es un proceso activado térmicamente, k2 es una constante que 
depende de la microestructura, la velocidad de deformación y la temperatura. 
5.3.4.2.1. Aleación de referencia 
De acuerdo con ec.[5-33] y ec.[5-35], la densidad de dislocaciones obedece la siguiente 



















































donde ρo representa el valor inicial de la densidad de dislocaciones para γ0=0. 
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A partir de esta expresión es posible estimar la máxima densidad de dislocaciones que 














A partir de aquí, la evolución de la tensión con la deformación vendría descrita por la 
































La existencia de un límite para la densidad de dislocaciones determina una cota superior 




















Como se espera, la velocidad de endurecimiento se anula para la máxima tensión. 
Sustituyendo en la ecuación anterior la relación de Taylor, se obtiene que la velocidad 






















De este modo, Ξ0 es independiente de la velocidad de deformación y sólo depende de la 
temperatura a través de la dependencia de segundo orden que presenta el módulo de 
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cizalla en el rango próximo a temperatura ambiente [245]. Por su parte,  depende de la 


















Figura 5-26. Variación de la velocidad de endurecimiento con la tensión en función del modo de ensayo 
















Figura 5-27. Descripción del comportamiento plástico en tracción de la aleación sin reforzar a partir del 
modelo de Kocks-Mecking. 
La Figura 5-26 muestra la velocidad de endurecimiento en función de la tensión real 
obtenida numéricamente a partir de las curvas de tracción y compresión para el material 
sin reforzar. Puede comprobarse que, aunque la velocidad de endurecimiento varía con 
la tensión de forma diferente, en ambos casos presenta un comportamiento 
aproximadamente lineal lo que justifica la aplicabilidad del modelo al material. 
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En la Figura 5-27 se presenta el ajuste obtenido para los ensayos de tracción y 
compresión del material sin reforzar. Se comprueba que el modelo describe con gran 
exactitud el endurecimiento del material hasta tensiones próximas al UTS. En la Tabla 
5-XI figuran los valores de los parámetros de ajuste. 
5.3.4.2.2. Materiales compuestos 
En el caso de los materiales reforzados, la evolución general de la densidad de 














que se puede resolverse de forma analítica ofreciendo el siguiente resultado: 



























Aplicando de nuevo el modelo de Taylor se obtiene: 































Asimismo, se obtiene la siguiente expresión para el límite proporcional, σp: 
( ) 0G20p 4
bk
MGb0 ρλ><α+σ=σ=σ  
En este caso, la velocidad de endurecimiento obedece a una expresión más compleja: 


























que, como se espera, también es nula cuando la tensión alcanza su máximo valor. 
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Material FTC σ0(MPa) k1−1 ó λG (m) k2 
C08 - 358 7.1 10-8 17 
C32 1.12 284 4.6 10-6 17 
C34 1.11 306 3.8 10-6 14 
C38 1.14 323 3.3 10-6 9 
C45 1.13 309 3.2 10-6 13 
Tabla 5-XI. Parámetros de ajuste del comportamiento plástico en tracción de los distintos materiales. 
Si en la ec.[5-36] se introduce el efecto de transferencia de carga estimado 
anteriormente se obtiene la siguiente expresión para describir completamente la curva 
tensión real /deformación real de los materiales reforzados: 
































donde el único parámetro ajustable mediante aproximación numérica es k2 ya que el 
valor de σ0 se obtuvo en la aproximación para pequeñas deformaciones y el resto de 
parámetros se han determinado experimentalmente en capítulos anteriores. 
La Figura 5-28 muestra los ajustes obtenidos a partir de la ec.[5-37] para las curvas 
tensión real/deformación real en todos los materiales estudiados. Asimismo, la Tabla 
5-XI recoge los valores de los parámetros que caracterizan cada descripción. 
Se observa que el límite proporcional, σ0, de los materiales reforzados, especialmente el 
de los extruidos a baja temperatura, es sensiblemente inferior al de la aleación sin 
reforzar. Este hecho se ha observado previamente y se atribuye al efecto de fenómenos 
de microdeformación en las zonas de la matriz próximas a las partículas de refuerzo en 
las que la concentración de tensiones es muy elevada. 
Como se apuntó anteriormente, diversos trabajos han puesto de manifiesto la existencia 
de tensiones residuales en los materiales reforzados, de tracción en la matriz y de 
compresión en el refuerzo, generadas como consecuencia del diferente valor del 
coeficiente de expansión térmica de ambas fases durante el procesado termomecánico. 
El valor de estas tensiones se pone de manifiesto en ensayos uniaxiales de 
tracción/compresión, donde los materiales reforzados presentan una mayor resistencia 
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mecánica en compresión que en tracción. Con el fin de estimar el efecto de estas 
tensiones sobre el endurecimiento se pueden comparar las curvas tensión 
real/deformación real en tracción y compresión para la aleación sin reforzar y los 























































Figura 5-28. Ajustes del comportamiento mecánico en tracción de los materiales reforzados utilizando el 
modelo desarrollado en el presente trabajo. 
Como se observa, la diferencia entre los ensayos de compresión y tracción atribuible a 
la existencia de tensiones residuales en el material de partida permanece prácticamente 
constante durante la deformación plástica por lo que la influencia de este parámetro 
sobre la velocidad de endurecimiento, en primera aproximación, es poco significativa. 
Se ha comprobado, por tanto, que el comportamiento mecánico en el rango plástico de 
todos los materiales estudiados puede describirse en términos del modelo propuesto por 
Kocks-Mecking incluyendo en el término de generación de dislocaciones de los 
materiales reforzados la contribución de las GND propuesta por Ashby. 
Asimismo, se comprueba que el factor que determina la diferente velocidad de 
endurecimiento de los materiales reforzados es la distancia interparticular que se reduce 
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en el caso de los materiales extruidos a temperatura más elevada como consecuencia de 





















Figura 5-29. Representación gráfica de la variación de la tensión σ con G una vez eliminado el efecto de 
la transferencia de carga y la densidad de dislocaciones inicial. 
Para comprobar que el parámetro determinante del diferente comportamiento plástico de 
los materiales reforzados es la distancia interparticular se puede utilizar la ec.[5-37]. 
Despejando, se obtiene: 
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La Figura 5-29 representa gráficamente la variación de  en función de G-1. Como se 
observa existe una clara correlación lineal entre los distintos materiales. Además, el 
valor de la pendiente del ajuste lineal es 1.90 1010 m-1, muy próximo al valor estimado 
teóricamente (1.40 1010m-1). Esto pone de manifiesto que, una vez eliminado el efecto 
de la restauración dinámica, el principal mecanismo que gobierna el diferente 
endurecimiento de los materiales reforzados es la distancia interparticular a través de su 
influencia en la generación de GND. 
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6. CONCLUSIONES Y LÍNEAS FUTURAS DE TRABAJO 
6.1. Conclusiones 
El trabajo de investigación presentado en esta memoria se ha desarrollado con el 
objetivo de analizar la cinética de precipitación y la resistencia a la tracción de 
materiales compuestos Al(6061)-15vol%SiCw a partir de parámetros microestructurales 
que se han controlado durante el procesado mediante la temperatura de extrusión. Del 
estudio realizado se pueden extraer las siguientes conclusiones fundamentales: 
 
1. El efecto de la temperatura de extrusión sobre la microestructura de los materiales 
compuestos se manifiesta principalmente en: 
• Partículas de refuerzo. El estudio desarrollado mediante análisis de imagen de las 
micrografías de barrido permite identificar la presencia de dos tipos de partículas 
de refuerzo en función de su morfología y orientación respecto al eje de 
extrusión: 
 Partículas equiaxiales y whiskers orientados al azar. 
 Whiskers orientados con la dirección de extrusión. 
Las partículas correspondientes a ambos tipos están distribuidas con simetría axial 
entorno al eje de extrusión. Mientras la fracción relativa de las dos poblaciones 
apenas varía de unos materiales a otros, el grado de alineamiento de la fracción de 
whiskers orientados es mayor en los materiales extruidos a mayor temperatura. 
Asimismo, la distribución de partículas reforzantes es más homogénea a medida 
que aumenta la temperatura de extrusión lo que se traduce en un valor menor de la 
distancia interparticular y en una mayor capacidad para generar dislocaciones en 
la matriz durante los tratamientos térmicos. 
• Matriz. Las medidas de textura de la matriz ponen de manifiesto la ausencia de de 
recristalización generalizada en todos los materiales. Localmente, podrían 
haberse producido fenómenos limitados de recristalización inducida por 
nucleación estimulada por partículas en los materiales compuestos extruidos a 
baja temperatura. 
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2. La secuencia de precipitación de la aleación Al(6061) no se modifica por la 
presencia de partículas de refuerzo. Sin embargo, la cinética de precipitación sí se ve 
afectada y se comprueba que los materiales compuestos presentan envejecimiento 
acelerado respecto a la aleación sin reforzar. Este efecto es sensible a la diferente 
microestructura de los materiales reforzados de forma que se incrementa a medida que 
aumenta la temperatura de extrusión. 
Utilizando un sencillo modelo cinético elaborado a partir del modelo JMAK es posible 
describir este efecto en términos de la diferente densidad de dislocaciones existente en 
los materiales. 
 
3. El estudio del fenómeno de envejecimiento acelerado realizado utilizando medidas 
de dureza pone de manifiesto que los materiales reforzados presentan una densidad de 
dislocaciones promedio a temperatura ambiente superior a la aleación sin reforzar en un 
factor que varía de 2 a 4. Asimismo, los principales mecanismos reforzantes en el límite 
elástico son la densidad inicial de dislocaciones y el efecto de transferencia de carga. 
 
4. Los materiales compuestos extruidos a baja temperatura presentan valores de 
resistencia a la tracción en el límite elástico convencional (0.2%) similares a la aleación 
sin reforzar. Sin embargo, los materiales compuestos extruidos a temperatura elevada 
incrementan de forma notable la resistencia a la tracción en el límite elástico. El análisis 
de los mecanismos de refuerzo identificados en trabajos previos pone de manifiesto que 
el principal mecanismo para explicar este incremento es la densidad de dislocaciones. El 
principal mecanismo de refuerzo en el límite elástico es la elevada densidad inicial de 
dislocaciones. 
 
5. Los materiales compuestos se caracterizan por una mayor velocidad de 
endurecimiento que la aleación sin reforzar. Este hecho se atribuye a que mientras en la 
aleación sin reforzar el endurecimiento es debido a la interacción estadística entre 
dislocaciones, en los materiales compuestos el endurecimiento está gobernado por la 
generación de dislocaciones geométricamente necesarias (GND) como consecuencia de 
los gradientes de deformación inducidos en la matriz. 
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Utilizando un sencillo modelo de endurecimiento, basado en el uniparamétrico 
desarrollado por Kocks y Mecking, es posible describir con gran precisión la curva de 
endurecimiento en tracción. El modelo propuesto presenta la ventaja de que el único 
dato a determinar numéricamente es la constante de restauración; el resto de variables 
que determinan el endurecimiento se calculan a partir de medidas previas. 
 
6. Las diferencias observadas en el endurecimiento entre los materiales compuestos 
obedecen a que la distancia interparticular entre los whiskers es diferente de unos a otros 
como consecuencia de la diferente temperatura de extrusión empleada en el procesado 
de cada uno de los materiales. 
6.2. Líneas futuras de trabajo 
A partir de las conclusiones obtenidas se han identificado las siguientes líneas de trabajo 
a desarrollar en el futuro: 
• Tensiones residuales. Resulta de gran utilidad conocer con detalle el impacto de 
las tensiones residuales elásticas y su evolución con la deformación plástica. Para 
ello, además del trabajo que ya se está desarrollando en el CENIM, es importante 
estudiar el comportamiento del material bajo otros modos de ensayo (compresión, 
ensayos transversales, etc.) 
• Generalización del modelo de endurecimiento. Con el fin de validar el modelo 
propuesto es importante ampliar su campo de aplicación siguiendo tres vías 
principales: 
 Temperatura. Estudiar el efecto de la temperatura sobre el término de 
restauración y, como consecuencia, sobre las propiedades mecánicas de los 
materiales compuestos. 
 Estado de tensiones. Estudiar el efecto del estado de tensiones sometiendo el 
material a diferentes modos de ensayo. 
 Material. Generalizar el modelo a otro tipo de materiales compuestos, con 
distinto tamaño, morfología y fracción en volumen de partículas reforzantes y, 
por último, con fases (matriz y refuerzo) de distinta naturaleza. 







LA INTEGRAL DE TEMPERATURA 
En procesos no isotermos que tienen lugar a velocidad constante de calentamiento, la 
integral en tiempo: 
( )=θ t0 'dtTK  
puede ser sustituida fácilmente por una integral en temperatura utilizando la expresión 
de K(T) y teniendo en cuenta que: 
dtdT Φ=
 









==θ  ec.[aI1] 
dónde T0 representa la temperatura del estado inicial, θ(T0)=0. 
La ec.[aI1] se puede escribir de nuevo como: 









=θ  ec.[aI2] 
Si se utiliza el cambio de variable z=T/T' y se desprecia en ec.[aI2] el valor de la 





















Si se utiliza el desarrollo habitual de la integral exponencial: 
( ) ( )
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Para reacciones en las que RT/E<<1, la ec.[aI3] puede aproximarse por el primer 









INTEGRAL DE VOLUMEN EXTENDIDO 
Para obtener la dependencia explícita de la fracción de volumen con la temperatura es 
necesario resolver la integral contenida en la siguiente ecuación: 























Sustituyendo las expresiones conocidas para la velocidad de nucleación, I(t) ec.[5-9], y 
el coeficiente de difusión efectivo Def(T) ec.[5-10], se obtiene la siguiente ecuación para 
el argumento de la función exponencial: 





































































































































































































































































Al integrar esta expresión todos los términos de la serie presentan el mismo argumento 

























































VELOCIDAD DE TRANSFORMACIÓN PARA n VARIABLE 
Según el modelo clásico de JMAK la fracción transformada puede expresarse como: 
( )nexp1f θ−−=  ec.[aIII1] 

























 es la constante de velocidad de reacción, K(T), y 
θd
df
 se ha calculado 
utilizando Y=θn. 
Tomando logaritmos y derivando la expresión para Y, asumiendo que θ es una variable 














=θ  ec.[aIII3] 






















que es la expresión de la velocidad de transformación cuando n no es constante. 
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8. LISTA DE SÍMBOLOS 
Se incluye a continuación una lista de los principales símbolos utilizados en las 
ecuaciones de esta memoria. Sólo se indica la notación principal, sin hacer referencia a 
determinados subíndices, superíndices, etc. que aparecen en ocasiones en el texto para 
representar el valor correspondiente bajo determinadas condiciones: 
• f: Fracción transformada durante una reacción de precipitación (0≤f≤1). 
• K: Constante que caracteriza la cinética de una reacción de precipitación. 
• g: Vector que caracteriza la orientación de un sistema de referencia respecto a 
otro. Se expresa habitualmente en términos de los ángulos de Euler: ϕ1, Φ y ϕ2. 
• f(g): Fracción de cristalitos de una muestra policristalina con una orientación g 
respecto al sistema de referencia definido en la muestra. 
• V: Volumen total de los granos de una muestra. 
• : Ángulo que forma una determinada dirección con el eje X en el sistema de 
referencia de la muestra. También se utiliza para representar el coeficiente de 
expansión térmica y la constante de proporcionalidad del modelo de Taylor de 
endurecimiento ya que no hay posibilidad de confusión entre ambas 
interpretaciones. 
• : Ángulo que forma una determinada dirección con el eje Y en el sistema de 
referencia de la muestra. Se utiliza asimismo para representar el ángulo de 
desorientación de los whiskers proyectado sobre el plano de observación ya que 
no hay posibilidad de confusión entre ambas interpretaciones. 
• Ph(y): Fracción de cristalitos de una muestra policristalina cuyos planos (h≡<hkl>) 
son paralelos a la dirección y≡(,). 
• t: Tiempo. 
• T: Temperatura. 
• ∆P: Potencia calorífica suministrada por el calorímetro. 
• k1: Factor de calibración que establece la proporcionalidad entre la diferencia 
de temperatura y la potencia suministrada. También se utiliza para representar, de 
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acuerdo con el modelo de Kocks-Mecking, el factor de proporcionalidad entre la 
variación de la densidad de dislocaciones generadas estadísticamente con la 
deformación plástica y la raíz cuadrada de la densidad de dislocaciones puesto 
que no hay posibilidad de confusión entre ambas representaciones. 
• q : Flujo de calor (potencia calorífica). 
• k2: Factor de calibración que establece la proporcionalidad entre la diferencia 
de temperatura y el flujo de calor medido. También se utiliza para representar, de 
acuerdo con el modelo de Kocks-Mecking, el factor de proporcionalidad entre la 
variación de la densidad de dislocaciones aniquiladas con la deformación plástica 
y la densidad de dislocaciones puesto que no hay posibilidad de confusión entre 
ambas representaciones. 
• N: Constante de calibración que establece la proporcionalidad entre el flujo de 
calor medido y el realmente intercambiado con la muestra. 
• Φ: Velocidad de calentamiento en un barrido DSC. 
• C: Capacidad calorífica del portamuestras de referencia. 
• M: Masa de la muestra de estudio. 
• d: Densidad de la aleación Al(6061). 
• fv: Fracción en volumen de una determinada componente de textura. 
• Vf: Fracción en volumen de fase reforzante 
• Θ: Ángulo de desorientación de los whiskers con la dirección de extrusión. 
• S: Relación longitud/diámetro de los whiskers de refuerzo. 
• Io: Intensidad difractada correspondiente al centro de la figura de polos <110>. 
• a: Constante de normalización para la distribución de whiskers entorno al eje 
de extrusión. 
• b: Constante que caracteriza la anchura de la distribución normal de whiskers 
entorno al eje de extrusión. También se utiliza para representar el vector de 
Burgers de las dislocaciones puesto que no hay posibilidad de confusión entre 
ambas representaciones. 
• γ: Desviación estándar, (2b)-1/2, de la distribución normal de whiskers. 
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• λG: Distancia media entre los whiskers de SiC medida en secciones 
transversales de la muestra. 
• L: Longitud real de los whiskers de SiC. 
• df: Valor promedio del diámetro de los whiskers de SiC. 
• r(): Longitud proyectada sobre el plano de estudio. Bajo la hipótesis de que sea 
constante con el ángulo de desorientación se representa como R, que también se 
utiliza para representar la constante universal de los gases ya que no hay 
posibilidad de confusión entre ambas representaciones. 
• tmáx: Tiempo de tratamiento isotermo para alcanzar el pico de dureza. 
• D: Coeficiente efectivo de difusión. 
• ρ: Densidad de dislocaciones. 
• Q: Energía de activación. 
• σ: Tensión real. 
• ε: Deformación real. 
• E: Energía de activación aparente para una reacción de precipitación. 
• θ: Variable de estado que caracteriza el camino seguido por una 
transformación en el diagrama t-T. 
• n: Exponente de JMAK. 
• υ: Tiempo para alcanzar un grado f de transformación en condiciones 
isotermas. 
• r(t): Radio de los precipitados metaestables. 
• l(t): Longitud de los precipitados metaestables. 
• : Factor de proporcionalidad entre el volumen de un precipitado y el volumen 
extendido ocupado por la fracción transformada. 
• I(t): Velocidad de nucleación. 
• Tp: Temperatura a la que se produce un pico correspondiente a una reacción 
durante un barrido de DSC. 
• A: Área bajo un pico correspondiente a una reacción de precipitación durante 
un barrido de DSC. 
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• c: Concentración de soluto en la matriz de Al. 
• λ: Parámetro que depende del grado de interacción entre precipitados en 
crecimiento en el modelo de Starink-Zahra. 
• s: Constante equivalente en el modelo de Starink-Zahra al exponente n del 
modelo JMAK. 
• η: Constante del modelo de Starink-Zahra cuyo valor es igual a 1/(λ-1). 
• G: Módulo de cizalla de Al. 
• m: Factor de Schmidt. 
• M: Factor de Taylor. 
• w: Trabajo realizado por las tensiones que provocan el deslizamiento. 
• R: Matriz de rotación del sistema de referencia de la muestra al sistema de 
referencia de un grano. 
• lnm: Cosenos directores. 
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